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Généralités et contexte scientiﬁque
Depuis la découverte de l'émergence de propriétés physico-chimiques particulières de certains
matériaux sous forme d'objets de dimensions nanométriques, les nanoparticules 1 suscitent un intérêt
scientiﬁque grandissant, et sont l'objet de nombreuses études fondamentales et appliquées.
A taille réduite, les eﬀets de conﬁnement, couplés au rôle essentiel des sites de surface qui devien-
nent prédominants, ont permis le développement de matériaux innovants dans divers domaines des
nanotechnologies. Par exemple, un métal inerte à l'état massif tel que l'or se révèle un catalyseur
eﬃcace pour l'oxydation du monoxyde de carbone sous forme de particules d'un diamètre inférieur
à 5nm [1], si bien qu'elles sont utilisées en tant qu'agents de puriﬁcation des vapeurs toxiques de
CO des masques à gaz des sapeurs-pompiers [2]. De même, l'exaltation de l'aimantation des métaux
ferromagnétiques à l'échelle nanométrique, comme le fer et le cobalt, est exploitée pour l'élaboration
de dispositifs en spintronique, ou pour le codage magnétique [3], ainsi que dans le cadre d'applica-
tions biomédicales en tant qu'agents de contraste pour l'imagerie par résonance magnétique [4], ou
qu'agents actifs de ciblage pour le traitement des cancers par hyperthermie [5].
En outre, l'association de deux métaux de nature chimique diﬀérente sous forme de nanoalliages
a aussi démontré la possibilité de stabiliser, d'accroître, ou de conjuguer les propriétés physico-
chimiques souhaitées grâce à l'élaboration de nanoparticules bimétalliques [6]. Il est par exemple
possible de stabiliser l'aimantation de nanoparticules magnétiques grâce à l'apport d'un second
métal, comme pour les nanoalliages FePt et CoPt qui présentent une anisotropie magnétique plus
élevée que les particules ferromagnétiques composées uniquement de Co ou de Fe [7]. Il est également
possible d'accroître les propriétés optiques intrinsèques de deux métaux nobles en les associant à
l'état de nanoalliage comme c'est par exemple le cas pour le système AgAu [8]. Enﬁn, l'élaboration
des nanoalliages à partir de métaux qui possèdent des caractéristiques diﬀérentes permet de coupler
leurs propriétés et d'élargir leurs domaines d'application. A ce titre, les nanoalliages c÷ur-coquille
AuNi et AgCo sont particulièrement étudiés pour leurs propriétés magnéto-optiques [9] et magnéto-
catalytiques [10].
Néanmoins, la maîtrise et l'optimisation de telles propriétés nécessitent des recherches fondamen-
tales préalables. En eﬀet, les propriétés des nanoparticules sont principalement gouvernées par la
structure électronique de celles-ci, et sont donc fonction de nombreux paramètres. Indépendamment
de la nature chimique des atomes, elles sont d'abord gouvernées par la taille, la morphologie, et l'or-
ganisation atomique structurale des nanoparticules. Ainsi, la résonance plasmon des nanoparticules
d'Ag est ajustable sur une large gamme de longueurs d'onde avec la taille des objets [11]. Dans le cas
de particules bimétalliques c÷ur-coquille constituées d'une coquille d'Ag, c'est l'épaisseur de la co-
quille qui détermine les paramètres de résonance plasmon. Des études ont également démontré le rôle
1. La déﬁnition des diﬀérents objets présentés dans cette partie introductive, comme les nanoparticules et les
nanoalliages, est explicitée dans le chapitre 1.
13
Introduction générale
de l'organisation structurale, et en particulier de l'arrangement atomique des facettes des nanopar-
ticules sur leurs propriétés catalytiques [12]. En outre, dans le cadre de l'étude des nanoalliages, les
propriétés des objets dépendent également de la composition chimique, et de l'état de mélange des
métaux, ou de leur ségrégation. En fonction des paramètres thermodynamiques des couples de mé-
taux considérés, diverses conﬁgurations chimiques sont possibles. Certains systèmes bimétalliques
forment des nanoparticules alliées typiques d'une solution solide désordonnée ou ordonnée, alors que
d'autres présentent des ségrégations chimiques. Elles peuvent être de conﬁguration c÷ur-coquille, ou
bien "onion-like" sous forme de multi-couches monométalliques concentriques, ou même présenter
une séparation de phase complète sous forme de particules Janus [13]. De nombreux travaux ont
souligné le rôle essentiel de la conﬁguration chimique sur les propriétés des nanoparticules bimé-
talliques, tel que la résonance plasmonique du nanoalliage AgCu qui s'eﬀondre signiﬁcativement si
le métal noble n'occupe pas l'ensemble des sites de surface de la particule sous forme de coquille
[14]. En revanche, une conﬁguration du type alliage ordonné garantit des propriétés magnétiques
supérieures à celles d'une conﬁguration c÷ur-coquille pour des nanoparticules de CoPt [15].
Enﬁn, la structure et la conﬁguration chimique des nanoalliages dépendent aussi de la mé-
thode d'élaboration (voie physique, voie chimique,...), des conditions expérimentales (température,
pression, cinétique de croissance,...) et de leur environnement (nanoparticules en solution colloïdale,
enterrées dans une matrice, supportées sur substrat,...). Ces diﬀérents paramètres peuvent piéger les
particules dans des états métastables, et conduire à des conﬁgurations aussi diverses qu'inattendues,
en comparaison des prédictions théoriques.
L'étude fondamentale de la structure des nanoalliages est complexe. Elle nécessite une synergie
de travaux théoriques et expérimentaux, qui sont chacun face à des déﬁs majeurs. Les théoriciens
aﬃnent constamment leurs modèles, dans le but de prendre en considération un nombre toujours
croissant de paramètres, aﬁn de s'approcher au mieux des conditions d'élaboration des expérimen-
tateurs, et prédire les conﬁgurations les plus probables. Les expérimentateurs améliorent en per-
manence les limites de résolution des méthodes de caractérisation expérimentale, et en développent
de nouvelles, aﬁn d'étudier les mécanismes de croissance, la structure, et les propriétés physico-
chimiques des nanoalliages, à cette échelle ultime [16]. Ces méthodes, qui doivent s'adapter aux
faibles quantités de matière étudiées, et permettre si possible d'eﬀectuer des mesures couplées,
in-situ et en temps réel, sous diﬀérentes conditions expérimentales et environnementales, sont à
l'origine d'équipements de pointe basés sur des techniques plus ou moins destructives. Par exemple,
les microscopies en champ proche optique, à eﬀet tunnel [17], et électronique [18], ou encore les
spectroscopies d'absorption et de diﬀusion des rayons X et de neutrons sont des techniques appro-
priées [19]. A ce titre, les grands instruments, tels que les synchrotrons qui génèrent des faisceaux
de rayons X intenses, brillants, et ajustables en longueur d'onde sont particulièrement exploités aﬁn
de sonder la structure des nanoparticules, et d'étudier leurs propriétés [20].
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Positionnement, motivations, et objectifs du travail de thèse
C'est dans ce contexte de recherche fondamentale d'élaboration de nanoalliages aux propriétés in-
novantes, et de développement expérimental de méthodes de caractérisation structurale des nanopar-
ticules, que s'inscrit ce travail de thèse de doctorat eﬀectué en collaboration entre l'unité mixte de
recherche ICMN (Interfaces, Conﬁnement, Matériaux et Nanostructures) à Orléans, et la ligne de
lumière SixS (Surfaces Interfaces X-ray Scattering) au Synchrotron SOLEIL.
L'étude se concentre sur le système bimétallique AgCo dont les métaux sont totalement immis-
cibles à l'état massif. Le diagramme de phase de ce système rend alors diﬃcile l'éventualité d'un
couplage des propriétés physico-chimiques de l'Ag avec le Co sous forme de matériaux massifs. Néan-
moins, la possibilité d'élaborer des nanoparticules bimétalliques, où coexisteraient les deux métaux
grâce aux eﬀets de conﬁnement et de contraintes qui se manifestent à taille réduite, est à l'origine
de l'intérêt scientiﬁque porté sur ce système [21], [22]. En outre, les travaux théoriques réalisés sur
de telles particules bimétalliques indiquent une diversité de conﬁgurations structurales et chimiques
possibles, qui sont majoritairement fonction de la taille, de la composition, et de la température, ce
qui démontre la complexité de la détermination du diagramme de phase pour ce nanoalliage.
L'intérêt de ce travail de thèse expérimental est alors d'étudier le rôle de diﬀérents paramètres, tels
que la taille, la composition, et la cinétique de croissance, sur l'état de mélange ou de ségrégation des
métaux dans les nanoparticules bimétalliques d'AgCo, supportées sur un substrat amorphe, dans
une gamme de taille de 2 à 7 nm. Il s'agit donc de diﬀérencier les structures et les conﬁgurations
chimiques qui sont stabilisées pour des raisons cinétiques (mode de croissance : dépôts simultanés
des métaux, dépôts successifs, vitesse de dépôt, ...) ou par des eﬀets de support (mouillage des
métaux, processus de diﬀusion, sites de nucléation, ...), de celles obtenues pour des raisons purement
énergétiques qui sont liées aux interactions entre atomes, et qui sont gouvernées par les énergies de
cohésion, les énergies de surface, et la taille relative des métaux. Les premières sont des conﬁgurations
hors équilibre qui sont susceptibles d'évoluer avec le temps (vieillissement), alors que les secondes
sont des conﬁgurations d'équilibre et sont donc stables.
Les nanoparticules sont élaborées par voie physique selon une méthode d'évaporation/condensation
sous ultravide qui garantit l'obtention d'une population monodisperse, avec un contrôle de la di-
mension et de la composition des objets, et qui permet d'eﬀectuer des croissances de particules par
dépôts successifs ou simultanés des métaux.
Aﬁn d'étudier les mécanismes de croissance, la structure, et la conﬁguration chimique des nanopar-
ticules, une grande partie de ce travail expérimental a consisté à mettre en oeuvre, et optimiser, une
méthode de caractérisation sélective chimiquement, et adaptée aux faibles quantités de matière :
la diﬀusion anomale des rayons X. Cette méthode non destructive permet d'eﬀectuer des mesures
in-situ et en temps réel au cours de la croissance des nanoparticules et de leur traitement thermique.
En outre, le couplage de la diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles, en géométrie
d'incidence rasante (GISAXS et GIWAXS), fournit des informations sur l'organisation structurale
des particules, ainsi que sur leur morphologie et leur organisation bidimensionnelle sur le substrat.
Enﬁn, la détermination de l'état de mélange, ou de ségrégation des métaux nécessite de dissocier
les contributions des diﬀérents éléments chimiques au signal de diﬀusion. Il est donc intéressant
d'exploiter l'accordabilité en longueur d'onde du rayonnement synchrotron, et d'eﬀectuer ces mesures
de diﬀusion en condition Anomale (A-GISAXS et A-GIWAXS) en travaillant à une énergie proche
d'un seuil d'absorption d'un des deux métaux. Cette condition garantit une sélectivité chimique
du signal de diﬀusion, essentielle à la détermination de la conﬁguration chimique des nanoparti-
cules. De plus, les conﬁgurations d'équilibre obtenues à partir des simulations Monte Carlo [23],
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[24] pour le système AgCo en fonction de la taille et de la composition des particules permettent de
mieux appréhender les conﬁgurations chimiques et structurales les plus probables pour ce système,
et de simuler les mesures GIWAXS pour les confronter aux mesures expérimentales. Ces analyses
structurales sont également complétées par des mesures de microscopie électronique en transmis-
sion réalisées ex-situ. Les diﬀérents modes d'imagerie employés (conventionnel, HAADF) fournissent
des informations locales complémentaires sur la morphologie, la densité et la conﬁguration chi-
mique des nanoparticules. Dans le cadre d'objets de si petite taille, et des faibles quantités de
matière sondées, la diﬃculté de l'acquisition des mesures et les limites de résolution des diﬀérentes
méthodes de caractérisation sont telles qu'il est essentiel de coupler diﬀérentes techniques, et de
confronter l'ensemble des informations aﬁn de déterminer l'état des nanoparticules.
Ce travail complète les études précédentes réalisées entre autres sur le système AgCo dans le
cadre des thèses de doctorat d'Hocine Khelfane (2012) [25] et de Zeinab Kataya (2013) [26]. Les
nanoparticules de ces travaux étaient caractérisées ex-situ post-élaboration, révélant dans certains
cas la présence de CoO suite à une exposition à l'air ambiant. Le rôle de l'oxydation du Co sur
la structure du nanoalliage AgCo pourra donc être discuté grâce à la comparaison des échantillons
oxydés et des échantillons caractérisés in-situ, lors de leur élaboration sous ultra-vide, dans le cadre
de cette thèse.
Plan du manuscrit
Ce manuscrit est composé de quatre chapitres. Le premier chapitre, essentiellement bibliographi-
que, traite du rôle de la réduction de taille sur l'organisation structurale des nanoparticules, et de
l'émergence d'arrangements atomiques non-périodiques à cette échelle, ainsi que des notions de
conﬁguration chimique et de diagramme de phase, associées à l'étude des nanoalliages. La ﬁn du
chapitre propose un état de l'art sur les propriétés structurales et physico-chimiques des nanopar-
ticules monométalliques Ag et Co puis du nanoalliage AgCo. Le deuxième chapitre détaille d'abord
la méthode d'élaboration des nanoparticules, les processus de croissance associés, puis les diﬀérents
types d'échantillon réalisés. Ensuite, les apports de la spectroscopie de rétrodiﬀusion Rutherford
pour la détermination des quantités de matière, des diﬀérents modes d'imageries en microscopie
électronique pour la détermination de la morphologie, de la densité, et de la conﬁguration chi-
mique des particules, et les modèles de simulations Monte Carlo utilisés sont présentés. Le troisième
chapitre est consacré à la diﬀusion des rayons X qui est la méthode d'analyse au c÷ur de ce tra-
vail de thèse de doctorat. La diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles en géométrie
d'incidence rasante est présentée. Ensuite, l'intérêt de la diﬀusion anomale aux grands angles pour
l'étude des nanoalliages, et les informations théoriquement accessibles sur l'état de mélange ou de
ségrégation des métaux dans les nanoparticules bimétalliques sont explicités. Enﬁn, la mise en oeu-
vre expérimentale de la technique pour l'étude des nanoalliages supportés, ainsi que les précautions
expérimentales nécessaires et la procédure d'analyse des mesures de diﬀusion anomale développée
pour l'extraction d'informations quantitatives sont exposées. Le chapitre quatre présente l'ensemble
des résultats obtenus lors des diﬀérentes études réalisées sur les nanoparticules AgCo supportées sur
un substrat amorphe. La première partie est une étude sur le rôle du mode de croissance, de la taille
des objets, et de la composition pour de faibles compositions en Ag (20% à 40%) sur les évolutions
de la morphologie, de la structure, et de la conﬁguration chimique des agrégats AgCo au cours de
la croissance. La seconde partie permet d'étudier les eﬀets liés à l'apport de mobilité atomique par
des recuits thermiques sur d'éventuelles transitions morphologiques, structurales, et de conﬁgura-
tions chimiques des nanoparticules. Cet ensemble de résultats est enﬁn mis en perspective avec la
littérature, notamment celle présentée dans l'état de l'art du chapitre 1.
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Les nanoparticules : des systèmes
monométalliques aux nanoalliages
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Les nanoparticules sont des objets tri-dimensionnels, constitués d'une dizaine à quelques milliers
d'atomes, dont la taille est inférieure à 100nm. Expérimentalement, les nanoparticules peuvent être
élaborées par le biais de diverses méthodes, aussi bien par voie chimique que par voie physique. Ces
méthodes se distinguent en deux grandes catégories. Les méthodes dites "top-down" qui consistent
à réduire la taille de matériaux massifs jusqu'à l'obtention d'objets de taille nanométrique, et les
méthodes dites "bottom-up" qui permettent de former des nanoparticules grâce à l'apport successif
d'atomes individuels, de molécules, ou de petits amas d'atomes, s'agrégeant entre eux. Chaque
méthode possède ses avantages et ses inconvénients, si bien que celle employée est avant tout choisie
en fonction des propriétés physico-chimiques recherchées, et des applications nanotechnologiques
envisagées, mais aussi en fonction des quantités de matière nécessaires, et de l'adaptation plus ou
moins aisée à une production industrielle à faibles coûts. Quelle que soit la méthode utilisée, il est
nécessaire que cette dernière permette un bon contrôle de la taille, et de la forme des nanoparticules,
aﬁn de garantir l'élaboration d'une population monodisperse qui est essentielle au contrôle des
propriétés physico-chimiques de ces objets.
Dans le cadre des méthodes de synthèse par voie chimique, l'usage d'espèces stabilisantes telles
que des ligands, des micelles, ou tous autres surfactants, associé aux choix des conditions expéri-
mentales comme la concentration des solutions colloïdales, le pH, ou la température, permettent
parfois d'imposer la morphologie souhaitée aux nanoparticules par le biais de blocages cinétiques
bien maîtrisés, et d'obtenir des populations de particules avec une très faible dispersion en taille.
Certaines méthodes d'élaboration par voie physique permettent aussi un bon contrôle de la taille
et de la dispersion en taille des objets mais elles sont plus coûteuses. Néanmoins, si les particules
élaborées par voie chimique sont stables en solution colloïdale, et particulièrement adaptées aux ap-
plications de nanobiotechnologies, il n'est pas toujours possible de les exploiter dans des dispositifs
qui nécessitent qu'elles soient dispersées et séchées sur un support comme en nanoélectronique. En
eﬀet, il est diﬃcile de disperser les nanoparticules de façon homogène sur un substrat, puis d'éliminer
les agents chimiques présents sur leur surface sans altérer les nanoparticules et tout en évitant leur
agglomération. Les méthodes d'élaboration par voie physique garantissent un meilleur contrôle de
l'organisation bidimensionnelle et structurale des nanoparticules supportées sur un substrat, ou en-
terrées dans des matrices. Certaines de ces méthodes par voie physique seront détaillées au chapitre
2, et confrontées à la méthode choisie dans le cadre de cette étude.
Face à cette diversité de méthodes expérimentales d'élaboration, et de l'éventail des possibilités
structurales et morphologiques des nanoparticules ainsi obtenues, il est essentiel de comprendre le
rôle de paramètres tels que la taille, la cinétique de croissance, la température, et l'environnement,
sur ces structures, dans le but de prédire la conﬁguration d'équilibre la plus probable, puis les
propriétés physico-chimiques qui lui sont associées.
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1.2 Structure et morphologie des nanoparticules métalliques
A l'échelle nanométrique, la dimension ﬁnie des objets aﬀecte le bilan énergétique des systèmes,
et peut conduire à des arrangements atomiques diﬀérents de ceux des cristaux macroscopiques, en
raison de deux phénomènes majeurs [27]. D'une part, plus la taille des objets diminue, plus la pro-
portion de sites atomiques de surface augmente, si bien que le rôle des atomes localisés en surface
des nanoparticules devient prédominant. La coordinence atomique moyenne des nanoparticules est
alors inférieure à celle des matériaux massifs. D'autre part, le conﬁnement des atomes au sein des
particules crée un champ de contraintes, et provoque une contraction des distances interatomiques
radiales, de la surface vers le c÷ur de la particule. Ces eﬀets conduisent à la formation de nanopar-
ticules avec une géométrie sphérique facettée, et une diversité d'arrangements atomiques aussi bien
périodiques que non-périodiques. Ces géométries ni strictement cristallines, ni amorphes, sont sans
équivalent dans les matériaux massifs.
1.2.1 Systèmes monométalliques : structures périodiques et non-périodiques
Les structures géométriques issues des modélisations sont fondées sur la minimisation de l'énergie
totale Etot des nanoparticules. Cette énergie est la somme de son énergie de surface ES , et de son
énergie de volume EV (Etot=ES + EV ). Pour les matériaux massifs, la faible proportion d'atomes
de surface est telle que la structure thermodynamiquement stable résulte de la réduction de l'énergie
de volume EV . En revanche, dans le cas des nanoparticules, le nombre de sites de surface est non
négligeable, si bien que la structure d'équilibre correspond à un compromis entre la minimisation
de l'énergie de surface et de l'énergie de volume. La minimisation de l'énergie de surface nécessite
de maximiser la coordinence moyenne des atomes de surface pour diminuer le coût énergétique
associé à la rupture d'une liaison atomique, et la minimisation de l'énergie de volume nécessite un
empilement atomique le plus compact possible. Le compromis de ces diﬀérentes contraintes est tel
que les structures les plus stables sont ﬁnalement des sphères facettées, dont les troncatures de
surface permettent de maximiser le nombre et l'aire des facettes de plus haute coordinence. Ces
critères sont à l'origine des géométries structurales présentées ci-après.
1.2.1.1 Géométries structurales périodiques
Les structures géométriques des nanoparticules d'organisation cristalline périodique sont des




tel que Shkl est l'aire de la facette tronquée dans la direction (hkl), σhkl la tension de surface d'une
telle facette, et Hhkl la distance de la facette par rapport au centre du polyèdre.
Ce polyèdre d'équilibre est obtenu à partir de troncatures d'un cristal inﬁni, fondé sur une or-
ganisation cristalline donnée. Les types de facettes créées en surface sont fonction de la maille
cristalline initiale, de la taille du polyèdre, et permettent de minimiser les angles de troncatures aﬁn
de s'approcher d'une forme sphérique.
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L'octaèdre tronqué
Dans le cas des nanoparticules métalliques, la minimisation de l'énergie de surface favorise les
arrangements atomiques qui présentent des empilements compacts, soit majoritairement de type
cubiques faces centrées (fcc). Le polyèdre de Wulﬀ associé est l'octaèdre tronqué (TOh). Sa géométrie
repose sur une structure octaédrique, constituée de deux pyramides à base carrée, qui présentent
des facettes denses de type (111). Cependant, les angles obtus de l'octaèdre ne permettent pas de
respecter le critère de Miller. Aﬁn de rendre la nanoparticule plus isotrope, et minimiser l'énergie
du système, des troncatures supplémentaires de type (100) sont nécessaires au niveau des sommets
et le long des arêtes de l'octaèdre. L'octaèdre tronqué possède alors 8 facettes denses (111), et 6
facettes (100) (Figure 1.1).
Le cuboctaèdre
Le cuboctaèdre (COh) est construit à partir d'un empilement de couches successives qui conduit
à des troncatures diﬀérentes de celles du TOh. Le cuboctaèdre possède également 8 facettes denses
de type (111), et 6 facettes (100) (Figure 1.1). Néanmoins, la construction couche par couche, qui
le rend plus sphérique que l'octaèdre, diminue le ratio des aires des surfaces des facettes (111) par
rapport à celles des facettes (100). Le cuboctaèdre présente donc une coordinence moyenne plus
faible, si bien qu'à taille comparable, il est moins stable que l'octaèdre tronqué.
Figure 1.1  Nanoparticules cubiques faces centrées : (a) octaèdre ;(b) octaèdre tronqué ; (c) cuboc-
taèdre. Les structures sont montrées selon quatres vues : vue de face, projection correspondante,
vue de côté, et sa projection associée [30]
Cependant, ces polyèdres de Wulﬀ construits sur la base d'un cristal parfait inﬁni, et qui présen-
tent une organisation atomique périodique, possèdent une énergie de surface qui croît rapidement dès
lors que leur taille devient supérieure à celle de particules constituées de quelques centaines d'atomes.
D'autres géométries de nanoparticules, construites sur une organisation atomique non-périodique,
devien-
nent alors plus stables.
1.2.1.2 Géométries structurales non-périodiques
Ces géométries structurales non-périodiques favorisent la formation d'un plus grand nombre de
facettes denses (111), qui permettent de minimiser davantage l'énergie de surface du système. Ces
structures consistent en un assemblage d'un ensemble de tétraèdres dont l'organisation atomique
de base repose sur une maille de type cubique faces centrées. Cependant, un tel assemblage conduit
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à des géométries présentant des axes de symétrie d'ordre cinq. Étant donné qu'aucun polyèdre
fermé, d'organisation atomique périodique, ne peut être construit à partir d'une symétrie cinq, une
désorganisation locale de l'arrangement atomique est nécessaire aﬁn de remédier aux défauts de
fermeture d'une telle symétrie. Les géométries possibles sont alors constituées d'un assemblage non-
périodique d'atomes, qui engendre des distorsions des distances interatomiques par rapport à celles
du réseau cristallin cubique faces centrées.
Figure 1.2  Nanoparticules non crystallines : (a) icosaèdre de Mackay, (b) décaèdre régulier, (c)
décaèdre de Ino, (d) décaèdre de Marks. Les structures sont montrées selon quatres vues : vue de
face, projection correspondante, vue de côté, et sa projection associée [30].
L'icosaèdre
Figure 1.3  Modèles géométriques et images HRTEM de nanoparticules de Fe icosaédriques selon
diﬀérentes orientations : (a) et (d) axe de symétrie 3, (b) et (e) axe de symétrie 5, (c) et (f) axe de
symétrie 2 [31].
L'icosaèdre (Ih) est constitué de couches concentriques d'atomes (Figure 1.2 (a)), telles que les
distances interatomiques intracouches sont dilatées de cinq pour cent par rapport aux distances
intercouches. Ces distorsions structurales sont à l'origine d'un gradient de contraintes conséquent
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selon la direction radiale des nanoparticules. Les sites au c÷ur sont soumis aux plus fortes com-
pressions, si bien que la formation de lacunes, préférentiellement en position centrale, permet de
relaxer davantage la structure. L'icosaèdre possède la plus faible énergie de surface en raison de ses
20 facettes (111) denses, mais son énergie de volume croît rapidement avec le nombre d'atomes qui
la composent du fait des contraintes internes. Expérimentalement, des nanoparticules métalliques
icosaédriques ont été observées (Figure 1.3), et elles présentent un proﬁl de distances interatomiques
intercouches contractées par rapport au réseau fcc massif en raison des contraintes associées à cette
géométrie structurale [32], [33].
Le décaèdre
Le décaèdre (Dh) est formé de deux pyramides pentagonales, liées entre elles par une même base,
et chacune constituée d'un assemblage de cinq tétraèdres. Cette géométrie permet d'obtenir une
énergie de volume un peu plus faible que celle de l'icosaèdre, en raison d'une meilleure compa-
cité, mais une énergie de surface plus grande puisqu'il possède seulement 10 facettes (111) (Figure
1.2). Les distorsions structurales présentes au sein de cette géométrie non-périodique induisent une
distance interatomique moyenne plus faible que l'organisation cristalline fcc. En outre, il existe
d'autres formes de nanoparticules décaédriques avec davantage de troncatures de surface (décaèdre
de Ino, cf. Figure 1.2 (c)), ou même des facettes réentrantes (décaèdre de Marks, cf. ﬁgure 1.2
(d)), qui permettent de réduire l'énergie de surface du système, et d'assurer une meilleure stabilité
thermodynamique du décaèdre.
Expérimentalement, l'ensemble de ces géométries non-périodiques ont bien été observées. Néan-
moins, ces nanoparticules présentent généralement des défauts structuraux, tels que des lacunes
ponctuelles, des fautes d'empilement localisées, ainsi que des dislocations étendues sous forme de
mâcles. Les nanoparticules sont alors dites "multi-mâclées" ou "multi-twinned" (Figure 1.4). Leurs
défauts résultent de l'accommodation de l'arrangement atomique dans le but de remédier aux diﬃ-
cultés de fermeture de ces géométries qui présentent une symétrie cinq.
Figure 1.4  Images HRTEM de nanoparticules d'Au : (a) multi-mâclée à droite, et monocrystalline
à gauche. (b) NPs d'Au de type décaèdres de Mackay (facettes réentrantes) orientées selon leur axe
de symétrie 5 [34].
1.2.1.3 Rôle de la taille
Selon la taille des nanoparticules, le ratio ESEV est modiﬁé, si bien que la géométrie structurale
évolue pour maintenir le système dans l'état de plus faible énergie. Dans l'hypothèse de nanoparti-
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cules libres, l'ensemble des simulations numériques, fondées sur diﬀérents types de potentiels inter-
atomiques, démontrent que pour des tailles inférieures à quelques centaines d'atomes, les géométries
structurales non-cristallines sont plus favorables énergétiquement puisqu'elles possèdent une énergie
de surface faible. Leurs nombreuses facettes (111) assurent une coordinence moyenne de leurs atomes
de surface plus élevée que celle des structures périodiques. Cependant, lorsque la taille des objets
augmente, l'énergie de volume des structures non-périodiques s'accroît rapidement, puisque leurs
troncatures ne permettent pas la meilleure compacité. Ainsi, le gain énergétique de surface ne suﬃt
plus à compenser les pertes énergétiques de volume. Les géométries périodiques plus sphériques
sont donc favorisées avec l'augmentation de la taille des nanoparticules. L'évolution structurale qui
permet de minimiser l'énergie totale ∆ des clusters, avec l'augmentation du nombre d'atomes, est
alors la suivante : Ih → Dh → TOh (Figure 1.5). Néanmoins , expérimentalement, la cinétique de
croissance et l'inﬂuence de paramètres extérieurs complexiﬁent le bilan énergétique du système, si
bien que des états métastables existent et peuvent conduire à des évolutions structurales diﬀérentes
[33], [35].
Figure 1.5  Evolution qualitative du paramètre ∆ représentant l'excès d'énergie pour un agrégat
de N atomes par rapport à l'énergie de N atomes dans un cristal massif parfait normalisée par le
nombre d'atomes de surface (∆ = (Eagrégat−NEcohésion)/N2/3) pour des modèles de nanoparticule
libre de géométrie : octaédrique tronquée (fcc), icosaédrique (Ih), et décaédrique (Dh) [30].
1.2.1.4 Rôle de la nature chimique
Les transitions structurales Ih→ Dh, puis Dh→ TOh des nanoparticules libres avec l'augmenta-
tion du nombre d'atomes n'ont pas toujours lieu pour des mêmes quantités atomiques. En eﬀet, les
énergies de surface et de volume des nanoparticules sont gouvernées par des paramètres thermody-
namiques tels que par exemple le rayon atomique et la structure électronique des atomes. En par-
ticulier, le volume d'un atome dépend du rayon atomique si bien qu'à nombre d'atomes équivalent,
et pour une même géométrie structurale, l'énergie de volume d'une nanoparticule monométallique
est fonction de la nature de l'élément qui la compose. En outre, les interactions atomiques et les
répulsions électrostatiques qui aﬀectent la géométrie structurale des nanoparticules dépendent aussi
de la nature chimique. Ces critères impliquent que les transitions Ih→ Dh→ TOh, prédites par les
travaux théoriques, se produisent à des tailles inférieures pour les nanoparticules monométalliques
à base de métaux nobles par rapport à celles constituées d'un métal de transition (Figure 1.6).
24
1.2.1 Systèmes monométalliques : structures périodiques et non-périodiques
Figure 1.6  Evolution du paramètre ∆(eV) (∆ = (Eagrégat − NEcohésion)/N2/3), en fonction du
nombre d'atomes N , pour des nanoparticules monométalliques de métaux de transition (Ni, Cu), et
nobles (Ag, Pt) dans le cas de diﬀérentes géométries structurales : octaédrique tronquée (triangle),
icosaédrique (cercle), décaédrique (carré), et octaédrique tronquée [30].
1.2.1.5 Rôle de l'environnement
L'étude expérimentale des nanoparticules et de leur propriétés a pour but d'intégrer ces objets au
sein de dispositifs technologiques pour des applications diverses. Ces nanoparticules ne sont donc
pas libres, et évoluent au sein d'environnements aussi bien liquides, gazeux, que solides, tels que
par exemple en solution colloïdales, enterrées dans des matrices, ou supportées sur un substrat.
Les interactions plus ou moins fortes des nanoparticules avec leur environnement peuvent alors
inﬂuencer leur géométrie structurale.
Nanoparticules supportées : les interactions avec le substrat
Substrats amorphes
Les interactions des nanoparticules avec un substrat impliquent des eﬀets de troncatures à l'inter-
face nanoparticule/substrat, si bien que les objets peuvent présenter une morphologie anisotrope,
par exemple assimilable à celle d'une sphère tronquée. Selon la forme des nanoparticules, le ratio ESEV
évolue, ce qui modiﬁe la stabilité structurale. Une étude numérique sur des nanoparticules d'Au de
2 à 5nm, supportées sur un substrat amorphe de SiO2, indique que les caractéristiques structurales
sont non seulement fonction de la taille des particules, mais aussi de l'aire de contact avec la silice
[36]. En outre, la comparaison avec des nanoparticules d'Au libres suggère que les interactions avec
le substrat inﬂuencent l'évolution structurale en température. Par ailleurs, l'aﬃnité d'un métal avec
le substrat amorphe dépend de la nature chimique de chacun, et est déﬁnie par le coeﬃcient de
mouillage. Ainsi, pour une même méthode d'élaboration et des quantités atomiques équivalentes, la
population de nanoparticules obtenue présente parfois une densité et une morphologie diﬀérentes en
fonction de la nature du substrat. Ce phénomène a par exemple été observé par J. Toudert et al. [37]
sur des nanoparticules d'Ag (∼ 10nm), élaborées sous ultra-vide par pulvérisation ionique, sur deux
types de couches amorphes déposées sur des grilles de microscopie électronique (carbone/cuivre).
Un premier échantillon est constitué de nanoparticules d'Ag déposées sur un substrat amorphe de
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Si3N4 (15nm), puis recouvertes par 5nm de Si3N4. Pour le second échantillon les couches de Si3N4
sont remplacées par du BN amorphe. Les nanoparticules d'Ag encapsulées dans le Si3N4 sont plus
isotropes et présentent une dispersion en taille plus faible que leurs homologues dans le BN (Figure
1.7). La densité de nanoparticules supportées dépend aussi de la densité de défauts du substrat qui
inﬂuence la densité de sites de nucléation lors de la croissance des agrégats [26].
Figure 1.7  Images TEM des nanoparticules d'Ag et les histogrammes de taille associés pour les
échantillons : (a)-(c) Si3N4(5nm)/Ag/Si3N4(15nm), et (b)-(d) BN(5nm)/Ag/BN(15nm) [37].
Substrats anisotropes : surfaces ondulées ("ripples") et surfaces vicinales
La morphologie et l'organisation structurale des nanoparticules dépend aussi de l'état de surface
du substrat. Par exemple, la croissance de nanoparticules sur des substrats présentant une surface
ondulée avec des rides de surface appelées "ripples", conduit à une répartition inhomogène des
nanoparticules sur la surface puisque ces dernières croissent préférentiellement le long des bordures
ridées (Figure 1.8 (a) et (b)). Un comportement comparable est observé lors de la croissance de
nanoparticules sur des surfaces cristallines vicinales. L'élaboration de nanoparticules de Co, par
évaporation thermique sous ultra-vide, sur une surface vicinale d'Au (111), conduit à la forma-
tion d'un réseau d'agrégats de Co organisés le long des bords des marches atomiques, et de forme
anisotrope (Figure 1.8 (c)).
Figure 1.8  Images HAADF-STEM d'un ﬁlm de 80nm d'Al203 présentant une surface ondulée
obtenue à la suite d'un bombardement ionique en incidence rasante (a) avant dépôt, et (b) après
dépôt, en incidence rasante de nanoparticules d'Ag protégées sous une ﬁne couche d'Al203 [38]. (c)
Image STM (50nm x 50nm) de nanoparticules de Co déposées sur une surface vicinale d'Au(111)
[39].
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Substrats cristallins et relations d'épitaxie
Les nanoparticules supportées sur un substrat cristallin peuvent présenter une géométrie struc-
turale fortement contrainte. Selon les distances interatomiques propres aux nanoparticules et au
substrat, plusieurs cas sont possibles. Si ces distances sont compatibles, les nanoparticules peu-
vent adopter le même arrangement atomique que celui du substrat dans les directions parallèles
à l'interface nanoparticule/substrat. Les nanoparticules sont dites épitaxiées. Le type de facettes
et la géométrie des particules sont alors imposées par le substrat. Si les distances interatomiques
de la nanoparticule sont très diﬀérentes de celles du substrat, une telle épitaxie est peu probable.
Néanmoins, les premières couches atomiques à l'interface nanoparticules/substrat sont soumises à
des contraintes locales, qui peuvent causer des distorsions des distances interatomiques, et égale-
ment aﬀecter la géométrie struturale des objets. Les études eﬀectuées sur les nanoparticules de Pd
supportées sur un substrat de MgO (100), démontrent bien les eﬀets de contraintes d'un substrat
cristallin sur l'organisation structurale des nanoparticules. Expérimentalement, des nanoparticules
de Pd de 2 à 3nm épitaxiées ont été observées, alors que pour des tailles de 4-6nm seules les trois
premières couches sont contraintes [40], [41]. Une étude par dynamique moléculaire indique que
pour des clusters de Pd de petite taille (3nm), la minimisation de l'énergie du système implique
que les atomes de Pd s'adaptent à l'organisation atomique du MgO. Cette accomodation entraîne
une dilatation des distances Pd-Pd parallèles au substrat de l'ordre de 2%, et une contraction des
distances perpendiculaires de l'ordre de 8% [42]. En revanche, au-delà de 3nm, l'apport d'atomes
supplémentaires conduit à un relâchement des contraintes, puis à la formation de dislocations. Un
comportement similaire a été observé par N. Shibata et al. [43] sur la structure de nanoparticules
d'Au supportées sur un substrat de TiO2 (110). Alors que les nanoparticules de taille inférieure ou
égale à 2nm sont épitaxiées, celles de taille supérieure à 3nm présentent des orientations aléatoires
(Figure 1.9 (a) à (d)).
Figure 1.9  Images HAADF-STEM de nanoparticules d'Au supportées epitaxiées (a) et (b), et
d'orientation aléatoire (c) et (d), sur un substrat de TiO2 (110) [43].
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1.2.1.6 Rôle de la température
Diagramme de phases structurales
Figure 1.10  Diagrammes des phases structurales en fonction de la taille et de la température
(a) de nanoparticules d'Au (Ic : icosaédrique, QM : quasi-fusion, SC : monocristal fcc) [44], (b) de
nanoparticules d'Ag [45].
La température conditionne l'agitation thermique des atomes au sein des nanoparticules, de façon
similaire au mouvement brownien des atomes d'un gaz. L'évolution du déplacement quadratique
moyen des atomes autour de leur position d'équilibre en fonction de la température, permet d'étudier
la stabilité des nanoparticules [46]. Dès quelques centaines de Kelvins, l'énergie thermique a un
rôle non-négligeable dans le bilan énergétique des systèmes, et par conséquent sur la structure
géométrique des objets. La prise en compte de l'entropie [30] dans l'énergie libre de Gibbs des
agrégats a permis d'établir les diagrammes des phases structurales des agrégats en fonction de leur
taille et de la température (Figure 1.10). Ces études théoriques suggèrent deux phénomènes. D'une
part, la gamme de taille sur laquelle une structure géométrique est la plus stable est fonction de la
température, si bien que selon la nature du métal, la taille limite de stabilité des structures non-
périodiques (Ih et Dh) peut soit augmenter, soit diminuer, avec l'augmentation de la température.
D'autre part, un agrégat de taille donnée peut également subir des transitions structurales s'il est
soumis à des variations de température. En particulier, les simulations par dynamique moléculaire
démontrent que l'écart d'énergie entre diﬀérents types de structures peut devenir très faible, si bien
que des isomérisations structurales sont possibles [30]. Par exemple, une compétition de structures
polytétraédriques et cuboctaédrique existe au sein de petits agrégats de Co [47], alors que des
isomères icosaédriques et décaédriques ont été mis en évidence pour des agrégats d'Ag [48].
Température de fusion des nanoparticules
La taille réduite des nanoparticules, et le pourcentage important des atomes de surface de faible
coordinence, aﬀectent la cohésion atomique, si bien que la température de fusion d'agrégats mé-
talliques est considérablement inférieure à celle du matériau massif.
En 1909, Pawlow a proposé une loi d'évolution qui prédit une diminution linéaire de la température
de fusion avec la diminution du diamètre d'une nanosphère [49] tel que :
TNP = Tmassif (1− βD ) ,
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avec Tmassif la température de fusion du métal massif, et D le diamètre de la nanosphère. Le terme
β est fonction de la nature du métal, et est associé à l'énergie de cohésion qui est fonction du ratio
surface/volume de la nanosphère.
L'optimisation de cette loi d'évolution fournit des résultats en accord avec plusieurs études expéri-
mentales de la fusion de nanoparticules d'Ag dans une gamme de taille allant de 3 à 20nm (Figure
1.11).
Néanmoins, selon la nature chimique du métal, cette loi d'évolution échoue à reproduire les
données expérimentales, en particulier lorsque la taille des objets devient inférieure à 5nm, ou que
les nanoparticules présentent une morphologie anisotrope. D'autres types de modèles plus ou moins
complexes existent. Le modèle de J. Jiang al. [50], qui est basé sur l'évolution de l'amplitude des
vibrations thermiques des atomes en fonction de la taille (critère de Lindemann [51]), décrit bien les
résultats expérimentaux de Dick et al. [52] sur la fusion de nanoparticules d'Au de 1.5nm à 20nm.
Il existe aussi le modèle de W. H. Qi et al. [53], qui propose d'ajouter l'inﬂuence d'un facteur de
forme, au modèle traditionnel de la goutte liquide [54], aﬁn d'étudier les eﬀets d'une anisotropie
morphologique sur l'évolution de la température de fusion.
Figure 1.11  (a)-(d) Evolution de la température de fusion en fonction de la taille de nanopar-
ticules monométalliques de diﬀérentes natures chimiques. Les cercles correspondent aux résultats
expérimentaux sur lesquels est ajusté le modèle de S. Xiong et al. [55]. (e) Etude expérimentale et
simulations théoriques de la fusion de nanoparticules d'Ag réalisées par I. Shyjumon et al. [56].
Mobilité atomique et transitions structurales en température
Expérimentalement, la cinétique de croissance et les interactions des nanoparticules avec leur
environnement peuvent bloquer les nanoparticules dans des états métastables, bien plus coûteux
énergétiquement que les conﬁgurations d'équilibre prédites par les études théoriques. A température
ambiante, la mobilité atomique est réduite, et parfois insuﬃsante pour engendrer la diﬀusion ato-
mique qui permettrait de vaincre la barrière énergétique qui ﬁge le système dans un état métastable.
En revanche, la croissance en température des nanoparticules, ou leur recuit post-élaboration, peu-
vent fournir suﬃsamment de mobilité aux atomes et activer des transitions structurales vers une
conﬁguration plus favorable énergétiquement. Lors de recuits, les réorganisations structurales sont
d'autant plus probables que la structure initiale présente de nombreux défauts, comme des lacunes
qui sont des moteurs de la mobilité atomique avec l'augmentation de la température.
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En 2004, K. Koga et al. [57] ont observé que des nanoparticules d'or supportées de 3 à 18nm, et
préparées par agrégation en phase vapeur, présentent majoritairement une structure icosaédrique
juste après élaboration. Quelques décaèdres sont aussi présents. En revanche, le recuit en vol, après
agrégation des nanoparticules, provoque une transition structurale vers la géométrie décaédrique
pour les objets de 3 à 8nm. La transition Ih → Dh se produit à une température d'autant plus
élévée que les nanoparticules sont grosses. Au-delà de 8nm, l'apport énergétique n'est pas suﬃsant
pour engendrer une ré-organisation structurale (Figure 1.12).
Figure 1.12  Géométries structurales d'une population de nanoparticules d'Au de 3 à 18nm : (a)
non recuites, (b) recuites à 1173K, (c) recuites à 1223K [57].
Mûrissement d'Ostwald, et coalescence dynamique
Figure 1.13  Nanoparticules de Fe supportées sur une surface vicinale d'Au (788). (a) Evolution de
la densité de particules avec la température de recuit. Images STM (60nmx60nm) d'un échantillon
recuit à 200K (b), à 300K (c) [58].
Lors d'études expérimentales sur des nanoparticules supportées, il est souvent diﬃcile de dissocier
le rôle de la température et de la taille sur l'évolution structurale des objets. La mobilité atomique,
activée thermiquement, entraîne non seulement une diﬀusion des atomes au sein des particules, mais
aussi sur le substrat. La taille moyenne d'une population de nanoparticules et la densité de particules
peuvent donc évoluer avec la température de recuit (Figure 1.13). Deux phénomènes existent :
1. Les plus petites particules peuvent se désagréger au proﬁt des plus grosses par mûrissement
d'Ostwald [59].
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2. Deux particules peuvent rentrer en contact jusqu'à former une unique particule plus grosse
par coalescence dynamique [60], [61].
Les réorganisations structurales engendrées au cours du mûrissement d'Ostwald et de la coa-
lescense dynamique s'ajoutent alors au rôle des diﬀusions atomiques intraparticules et qui sont les
seules prises en compte dans les modèles théoriques de agrégats isolés.
La mobilité atomique et la vitesse de diﬀusion des particules sur le substrat sont fonction de la
nature des atomes. Dans le cas de nanoparticules bimétalliques, la diﬀérence de mobilité des métaux
du nanoalliage peut alors engendrer une évolution de la composition des agrégats au cours du recuit
et qui s'ajoute à l'évolution de la taille des objets [61], [62].
Selon la mobilité atomique et la taille des particules, les processus de mûrissement d'Ostwald et
de coalescence dynamique peuvent avoir lieu à température ambiante [63] (Figure 1.14).
Figure 1.14  Suivi de la coalescence de nanoparticules de Pt par mesures STEM-HAADF à
température ambiante [63].
1.2.1.7 Bilan
Les rôles conjugués des diﬀérents paramètres (taille, température, environnement,...) comple-
xiﬁent l'étude des géométries structurales des nanoparticules. La détermination de ces structures
est pourtant essentielle puisqu'elles sont liées à la structure électronique des nanoparticules, et par
conséquent à leurs propriétés physico-chimiques. La compréhension des mécanismes de croissance et
de l'inﬂuence des paramètres morphologiques et environnementaux sur la stabilité structurale des
nanoparticules est donc une étape cruciale pour le contrôle des propriétés physico-chimiques.
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1.2.2 Systèmes bimétalliques : vers un mélange ou une ségrégation des métaux
L'étude structurale des nanoparticules bimétalliques consiste non seulement à déterminer la
géométrie structurale, mais aussi la conﬁguration chimique des systèmes. Les géométries non-
périodiques et périodiques Ih, Dh, TOh, et COh décrites précédemment, et la géométrie poly-
icosaédrique [64] sont possibles pour les nanoalliages. La conﬁguration chimique est déﬁnie par la
répartition spatiale des atomes en fonction de leur nature chimique dans les nanoparticules, si bien
qu'elle représente l'état de mélange ou de démixtion des éléments.
La conﬁguration chimique, à l'instar de la géométrie structurale, est fonction de la taille des par-
ticules, de la nature chimique des éléments, de la température, de la cinétique de croissance et de
l'environnement. En outre, elle est aussi gouvernée par un nouveau paramètre : la composition des
nanoparticules bimétalliques. Par conséquent, à taille et température ﬁxées, l'évolution de la com-
position peut conduire à des transitions de conﬁgurations chimiques éventuellement accompagnées
de transitions de géométries structurales, et réciproquement.
Finalement, l'interdépendence de la conﬁguration chimique et de l'arrangement structural, ainsi
que le rôle des diﬀérents paramètres morphologiques et environnementaux, auxquels s'ajoute celui
de la composition, complexiﬁent davantage l'étude des nanoparticules bimétalliques par rapport
aux systèmes monométalliques, si bien que l'interaction des travaux théoriques et expérimentaux
est essentielle aﬁn de construire les diagrammes de phase des nanoalliages.
1.2.2.1 La conﬁguration chimique : une compétition entre diﬀérents paramètres ther-
modynamiques
1.2.2.1.1 Les diﬀérentes conﬁgurations chimiques.
Selon la nature des métaux considérés, les systèmes bimétalliques se distinguent en deux grandes
familles : les systèmes alliés et les systèmes ségrégés. Pour chacune de ces catégories, diverses con-
ﬁgurations chimiques ont été prédites et observées.
Une nanoparticule bimétallique présente une conﬁguration alliée si les deux éléments qui la com-
posent sont mélangés de façon homogène dans la nanoparticule. Deux conﬁgurations chimiques sont
possibles (Figure 1.15) :
• l'alliage désordonné : où la répartition spatiale des deux métaux est un mélange aléatoire au
sens d'une solution solide.
• l'alliage ordonné : où la répartition spatiale des deux métaux suit une organisation périodique.
Une nanoparticule bimétallique est ségrégée si les deux éléments métaux sont répartis de manière
hétérogène, et qu'ils occupent chacun des régions distinctes plus ou moins étendues dans la nanopar-
ticule. Plusieurs types de conﬁgurations chimiques sont alors possibles (Figure 1.15) :
• c÷ur-coquille : où l'un des métaux est regroupé au c÷ur de la particule et est recouvert par le
second. La coquille peut être composée d'une ou plusieurs monocouches atomiques. Lorsque
le centre du c÷ur ne coïncide pas avec le centre de la nanoparticule, la conﬁguration est
dite c÷ur-coquille asymétrique (ou décentrée). Si la taille du domaine du métal au c÷ur est
réduite, le modèle est appelé "noyau de cerise", et si ce petit domaine est décentré par rapport
au centre de l'agrégat le modèle est dénommé "÷il de poisson".
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• Janus : où les métaux présentent une ségrégation complète. La particule est composée de deux
domaines monométalliques qui partagent une interface commune.
• Janus-like : qui est une conﬁguration Janus entourée d'une coquille monométallique.
La ségrégation des métaux peut n'être que partielle. Dans un tel cas, il existe une grande diversité
de conﬁgurations chimiques envisageables comme les conﬁgurations : "onion-like", c÷ur-coquille
avec un c÷ur allié et une coquille monométallique, ...
Figure 1.15  Modèles de nanoparticules bimétalliques de conﬁguration chimique : (a) alliage
désordonné, (b) alliage ordonné, (c) c÷ur-coquille, (d) c÷ur-coquille asymétrique, (e) Janus, (f)
Janus-like, (g) onion-like trois couches.
Selon les propriétés physico-chimiques recherchées, il est intéressant de pouvoir moduler les con-
ﬁgurations chimiques et structurales des nanoparticules [7],[9]. Cependant, il n'est pas possible
d'obtenir chacune de ces conﬁgurations avec un nanoalliage donné, puisque c'est la thermody-
namique du système, couplée aux eﬀets de la cinétique de croissance et des conditions environ-
nementales, qui inﬂuence l'arrangement chimique des nanoalliages.
1.2.2.1.2 Paramètres thermodynamiques des systèmes bimétalliques.
La tendance d'un système bimétallique à adopter une conﬁguration alliée ou ségrégée dépend de
la nature des métaux, et est fonction de trois paramètres thermodynamiques : le rayon atomique,
l'énergie de surface, et l'énergie de formation de paires atomiques. La conﬁguration chimique du
système est gouvernée par la compatibilité des paramètres des deux métaux, selon trois critères de
ségrégation [13] :
• La diﬀérence du coût énergétique à former des liaisons homoatomiques et hétéroatomiques :
si la formation de liaisons homoatomiques permet de minimiser l'énergie du système au détri-
ment des liaisons hétéroatomiques, la conﬁguration stable favorise alors une démixtion des
métaux. Inversement, si la formation de liaisons hétéroatomiques permet un gain d'énergie,
c'est alors un mélange qui est favorisé.
• La diﬀérence d'énergie de surface : si l'un des métaux possède une énergie de surface signiﬁca-
tivement plus faible que l'autre, une ségrégation en surface de ce métal peut être attendue et
peut conduire à une conﬁguration de type c÷ur-coquille.
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• La diﬀérence des rayons atomiques des deux métaux : si le métal de plus grand rayon atomique
est l'espèce minoritaire, il existe une force motrice qui conduit à une ségrégation superﬁcielle
de celui-ci. De plus, dans le cas des géométries icosaédrique (et décaédrique), les contraintes de
c÷ur dans la particule favorisent alors la ségrégation du métal de plus faible rayon atomique
au c÷ur.
Les études théoriques sur les nanoparticules bimétalliques incluent ces paramètres thermody-
namiques dans l'expression des potentiels interatomiques, aﬁn de prédire la structure géométrique
et la conﬁguration chimique d'équilibre des systèmes. Néanmoins, les critères de ségrégation ne suf-
ﬁsent pas à garantir la stabilité d'une conﬁguration au détriment d'une autre de façon irrévocable.
Théoriquement, des travaux sur l'inﬂuence de la composition, de la taille et de la température, ont
montré qu'il existe des systèmes complexes qui peuvent tout aussi bien présenter une ségrégation
franche qu'un mélange de leur métaux [65]. De plus, des travaux expérimentaux ont mis en évidence
le rôle prédominant des méthodes d'élaboration, des cinétiques de croissance, et de l'environnement
sur la conﬁguration chimique. Par exemple, des systèmes immiscibles à l'état massif peuvent for-
mer des nanoparticules monocristallines avec un mélange homogène des deux métaux [66], et des
systèmes c÷ur-coquille avec le métal de plus faible énergie de surface au c÷ur ont pu être syn-
thétisés [67]. Par ailleurs, des phénomènes d'oxydation [68], ou l'aﬃnité préférentielle d'un métal
avec son environnement [22], peuvent aussi aﬀecter la conﬁguration chimique et parfois empêcher
la formation de particules bimétalliques [69].
1.2.2.2 Facteurs inﬂuençant la conﬁguration chimique
Aﬁn d'illustrer la diversité des nanoalliages en fonction de leur tendance à former des nanopar-
ticules alliées ou ségrégées, et d'étudier le rôle des diﬀérents paramètres (taille, composition...) sur
leur conﬁguration chimique, trois familles de systèmes sont abordées ci-après. Tout d'abord, les
systèmes AgNi et AgCu, quasiment immiscibles à l'état massif, et qui sont proches du nanoalliage
AgCo étudié au chapitre 4. Ensuite, les systèmes AgPd et AuPt dont la diﬀérence entre les énergies
de surface de leurs métaux est grande et dont les diagrammes de phase indiquent respectivement
une miscibilité totale et une large lacune de miscibilitité. Enﬁn, les systèmes FePt et CoPt dont les
métaux possèdent des énergies de surface proches, et pour lesquels une mise en ordre chimique sous
forme d'alliages ordonnés est possible.
Une étude détaillée sur les nanoparticules monométalliques de Co, Ag, puis sur le nanoalliage
AgCo est présentée dans la partie suivante du manuscrit (cf. 1.3 et 1.4).
1.2.2.2.1 Les systèmes AgNi et AgCu
La quasi-immiscibilité des systèmes AgNi [70] et AgCu [71] se traduit par une tendance à la
ségrégation de leurs métaux à l'état de nanoparticule.
Etudes théoriques
Rôle de la géométrie structurale :
D. Bochicchio et al. [72] ont étudié les conﬁgurations d'équilibre à 0K de nanoparticules de l'ordre
de 1200 à 1500 atomes pour des compositions très riches en Ag ([Ag]>75%) à l'aide de calculs par
dynamique moléculaire fondés sur un potentiel à N corps. Les simulations indiquent une démixtion
des métaux au sein des nanoparticules bimétalliques. Les atomes de Ni, comme les atomes de Cu,
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forment un monodomaine au sein d'un cluster d'Ag. Le rôle de la géométrie structurale des agrégats
sur la position du monodomaine du métal de transition a été souligné. Pour des agrégats octaédriques
tronqués et décaédriques, le monodomaine est décentré et localisé en subsurface juste sous la couche
d'Ag externe, alors que pour une géométrie icosaédrique, le monodomaine se situe au c÷ur pour de
faibles quantités de Cu ou de Ni (<5%), puis il s'étend de manière asymétrique vers la surface du
cluster (5%<([Cu],[Ni])<25%).
Eﬀet de la cinétique de croissance :
Plusieurs travaux s'interessent à l'inﬂuence de la cinétique de croissance sur la conﬁguration
chimique des nanoalliages AgNi et AgCu. L'évolution des agrégats durant le dépôt d'atomes d'Ag
jusqu'à l'équicomposition sur des c÷urs de Ni [73] (resp. de Cu [74]), constitués de 201 atomes et de
géométrie octaédrique tronquée (notée "TOh201"), a été étudiée à 500K par dynamique moléculaire
avec un potentiel de liaisons fortes. La ségrégation de surface de l'argent permet de conserver les
c÷urs initiaux et conduit à une conﬁguration c÷ur-coquille (Ni-Ag) et (Cu-Ag). En revanche, la
diﬀérence des énergies de surface des métaux de chacun des systèmes est tellement importante que
le dépôt de Ni (resp. Cu) sur des c÷urs d'Ag jusqu'à l'équicomposition ne permet pas de former
la conﬁguration inverse. Pour des c÷urs d'Ag initialement TOh201 ou TOh586, la conﬁguration
chimique à la ﬁn du dépôt de Ni (resp. Cu) est de type "onion-like" Ag/Ni/Ag (resp. Ag/Cu/Ag),
alors que pour des c÷urs d'Ag initialement Ih147 ou Ih309 la conﬁguration chimique ﬁnale est de
type c÷ur-coquille (Ni-Ag) (resp. Cu-Ag) [75] (Figure 1.16). Les auteurs expliquent cette diﬀérence
par le fait que les sites les plus favorables énergiquement pour des impuretés de Cu ou de Ni dans
un cluster d'Ag TOh sont les sites de subsurface, alors que dans un cluster d'Ag Ih c'est le site
au centre de la particule qui est le plus favorable. Ainsi, le dépôt de Cu ou de Ni sur des c÷urs
d'Ag TOh conduit à une accumulation des atomes déposés en subsurface jusqu'à former plusieurs
couches concentriques en subsurface. En revanche, le dépôt de Cu ou de Ni sur des c÷urs d'Ag Ih
conduit à une migration du métal de transition vers le centre de la nanoparticule, et à la croissance
d'un domaine de Cu ou de Ni au c÷ur de la particule.
Figure 1.16  Evolution de la conﬁguration chimique de cluster d'AgCu au cours du dépôt d'atomes
de Cu sur (ligne du haut) un cluster d'Ag TOh de 201 atomes, et (ligne du bas) un cluster d'Ag Ih
de 147 atomes [75].
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Etudes expérimentales
Expérimentalement, diﬀérents états de mélange et de ségrégation ont été observés, comme par
exemple un mélange homogène pour des agrégats d'AgNi de petite taille (<5nm), et une ségrégation
partielle ou complète pour des nanoparticules d'AgNi et d'AgCu de plus grandes tailles.
Eﬀets de taille, de composition, et d'oxydation (AgNi) :
Z. Zhang et al. [76] se sont intéressés aux eﬀets de la composition sur la conﬁguration chimique
de nanoparticules d'AgNi de 4nm élaborées par voie chimique par décomposition des précurseurs
puis réduction simultanée des ions Ag+ et Ni2+ sous irradiation γ. Pour l'ensemble des compositions
AgxNi1-x (x= 0.3, 0.5, 0.7), les mesures HAADF et HRTEM indiquent une distribution homogène
de l'Ag et du Ni dans les nanoparticules.
Le rôle de la taille a été étudié par C. Srivastava et al. [66] sur des nanoparticules d'AgxNi1-x
élaborées par co-réduction des précurseurs d'Ag et de Ni à température ambiante. Pour des tailles
inférieures à 7nm et une large gamme de composition (0.10 ≤ x ≤ 0.90), les nanoparticules présen-
tent des domaines monocristallins d'organisation fcc avec des distances interatomiques typiques
d'un système allié. Pour des tailles de 8 à 20nm, les particules sont majoritairement riches en Ag
(0.70 ≤ x ≤ 0.90), et une ségrégation superﬁcielle d'une partie de l'Ag se produit. Les nanoparticules
sont constituées d'un domaine allié AgNi, et d'un ou plusieurs ilôts très riches en Ag en périphérie.
Par ailleurs, des particules de 30 nm élaborées ex-situ par réduction simultanée des précurseurs
d'Ag et de Ni et constituées d'un domaine centrale d'Ag entouré d'une couche de NiO selon une
conﬁguration c÷ur-coquille (Ag-NiO) ont aussi été observées [68]. L'argent qui possède pourtant
une énergie de surface plus faible que le Ni, peut être contraint à occuper les sites au c÷ur de la
particule lorsqu'il est en compétition avec un métal qui a une forte tendance à l'oxydation.
Eﬀets de composition, de la température de croissance, et du recuit (AgCu) :
Figure 1.17  A gauche : Images HRTEM (a-d) des nanoparticules d'Ag1-xCux pour des com-
positions croissantes en Cu : x = 0.20, 0.40, 0.60, 0.80. A droite : Images HAADF, ainsi que les
cartographies et les proﬁls d'intensités correspondant au seuil de l'Ag (en vert), et au seuil du Cu
(en jaune), pour des compositions croissantes en Cu [77].
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Le rôle de la composition sur l'évolution de l'état de ségrégation des nanoparticules d'AgCu
de 30nm a été mis en évidence par K. D. Malviya et al. [77]. Les nanoparticules d'Ag1-xCux
(0.10<x<0.90) ont été élaborées par ablation laser et agrégation en milieu liquide. Pour des compo-
sitions pauvres en Cu (x<0.4), les nanoparticules sont biphasées. Elles présentent un petit domaine
où la ségrégation du Cu est plus forte, et un large domaine très riche en Ag. A l'équicomposition,
des petits domaines monométalliques d'Ag et de Cu, répartis aléatoirement, coexistent. Enﬁn, pour
les compositions très riches en Cu (x>0.7), la faible énergie de surface de l'argent provoque une
transition vers la conﬁguration chimique c÷ur-coquille, avec un c÷ur riche en Cu et une coquille
riche en Ag (Figure 1.17). En outre, les mesures HAADF et HRTEM démontrent l'interdépendence
des eﬀets de taille et de composition sur la ségrégation des métaux, puisque selon la taille des objets
les transitions ne se produisent pas exactement aux mêmes compositions.
L'inﬂuence de la température sur la mobilité atomique, et ses conséquences sur la conﬁguration
chimique, ont été étudiées par C. Langlois et al. [78] pour des nanoparticules d'Ag1/3Cu2/3 de l'ordre
de 15nm. Les agrégats sont supportés sur un substrat de carbone amorphe et ont été élaborés par
pulvérisation laser et condensation sous vide. La température du substrat durant la croissance
des nanoparticules aﬀecte l'état de ségrégation des métaux. Si la température est de 200C, la
majorité des nanoparticules présentent une conﬁguration bien déﬁnie de type c÷ur-coquille (Cu-
Ag) (Figure 1.18 (a)). En revanche, si la température du substrat est de 100C, les nanoparticules
sont signiﬁcativement ségrégées, mais elles sont constituées de plusieurs petits c÷urs de Cu reliés
entre eux par des ponts d'Ag (Figure 1.18 (b)). Enﬁn, le recuit à 550C de ces nanoparticules riches
en Cu modiﬁe l'état de ségrégation des métaux. Une transition vers une conﬁguration Janus-like
est observée, avec un domaine d'Ag et un domaine de Cu qui partagent une interface centrale, et
qui sont tous les deux recouverts par une coquille d'Ag (Figure 1.18 (c)). Dès lors, la ségrégation
de l'Ag n'est plus uniquement pilotée par la diﬀérence d'énergie de surface des métaux, mais aussi
par le gain énergétique associé à la formation de paires homoatomiques et à la minimisation du
nombre de paires Ag-Cu. Néanmoins, il est diﬃcile de dissocier les eﬀets de température et le rôle
de l'augmentation de la taille des objets sur l'évolution de l'état de ségrégation des métaux.
Figure 1.18  Images EFTEM de nanoparticules d'Ag1/3Cu2/3 après croissance sur un substrat à
(a) 200C, (b) à 100C, (c) à 100C puis recuit à 550C. L'image (a) est une cartographie au seuil
de l'Ag. Sur les images (b) et (c), les zones vertes (resp. rouges) correspondent à la cartographie de
l'Ag (resp. du Cu) [78].
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1.2.2.2.2 Les systèmes AuPt et AgPd
Les systèmes AuPt et AgPd peuvent former des alliages à l'état massif. Le diagramme de phase
du système AgPd présente une miscibilité des métaux pour l'ensemble des compositions [79], et
le diagramme de phase du système AuPt massif présente une large lacune de miscibilité telle que
la formation d'alliages est uniquement possible pour de faibles compositions en Pt (615%) [80].
En outre, les faibles énergies de surface de l'Au et de l'Ag, par rapport à celles du Pt et du Pd,
peuvent aﬀecter signiﬁcativement la possibilité d'un mélange à échelle réduite [81]. La compétition
entre la tendance à former des paires hétéroatomiques ou homoatomiques selon la composition, et la
minimisation de l'énergie de surface, peuvent aussi bien conduire à un mélange qu'à une ségrégation
partielle ou totale des métaux à l'état de nanoparticules.
Etudes théoriques
Eﬀet de la composition et de la cinétique (AuPt) :
Les études numériques sur le système AuPt suggèrent une tendance à la ségrégation. Les simu-
lations Monte Carlo à 300K, eﬀectuées par L. Deng et al. [82] sur des nanoparticules d'AuxPt1-x
(0.125≤x≤ 0.825) de 586 atomes indiquent qu'à faibles compositions en Au, ce dernier occupe
préférentiellement les sites de surface jusqu'à former une couche complète selon une conﬁguration
c÷ur-coquille (Pt-Au) à 45% d'Au. Pour x>0.45, les nanoparticules restent ségrégées et évoluent
vers une conﬁguration "onion-like" Au/Pt/Au, avec un regroupement du Pt en subsurface, et une
ségrégation de l'Au au c÷ur et en surface. Ainsi, même à de faibles compositions en Pt, aucun
mélange n'est prédit. En outre, M. Mariscal et al. [83] se sont intéressés à l'évolution de nanopar-
ticules bimétalliques d'AuPt (∼500 à 1000 atomes) de diﬀérentes compositions, formées à partir de
la collision de deux clusters monométalliques. A l'équicomposition, la collision d'un cluster de Pt537
et d'un cluster d'Au537 induit une mobilité atomique qui conduit progressivement à la diﬀusion des
atomes de platine vers les sites de volume du cluster d'Au initial, et à la migration des atomes d'Au
en surface du nouvel objet formé jusqu'à une conﬁguration d'équilibre c÷ur-coquille (Pt-Au). La
collision d'un gros cluster d'Au537 avec un petit cluster de Pt95, conduit à la migration du cluster
de Pt en subsurface du cluster d'Au selon une conﬁguration Janus-like. Enﬁn, la collision d'un petit
cluster d'Au95 avec un gros cluster de Pt537 entraîne la formation d'une couche d'Au incomplète,
localisée autour du point de collision, en surface du cluster de Pt. Ainsi, une tendance prononcée à
la ségrégation est attendue pour les nanoparticules AuPt.
Eﬀet de la composition et de la température (AgPd) :
Les travaux théoriques réalisés sur le système AgPd montrent que ce système ne forme pas de
mélange homogène, mais qu'il ne présente pas non plus une ségrégation franche [84], [65]. L'Ag a
tendance à occuper majoritairement les sites de surface, et le Pd les sites de subsurface. Néanmoins,
pour des tailles de l'ordre de 500 à 1000 atomes, et une composition plus riche en Ag, un mélange
inhomogène des deux métaux est possible au niveau des couches de c÷ur. Cette tendance au mélange
s'accentue avec la température. A composition et taille ﬁxes, l'augmentation de la température
contribue à diminuer le pourcentage d'atomes de Pd en subsurface au proﬁt d'un partage des sites
de surface avec l'Ag, ce qui aboutit à la formation d'une couche de surface alliée. Le mélange peut
également devenir plus homogène au niveau des sites de subsurface et de c÷ur pour les compositions
riches en Ag (Figure 1.19).
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Figure 1.19  A gauche : Conﬁguration chimique d'équilibre pour des agrégats d'AgPd de géométrie
TOh de 586 atomes pour diﬀérentes compositions. A droite : Evolution en température de la com-
position en Pd de diﬀérentes couches des clusters d'Ag0.75Pd0.25. Les croix (resp. carrés vides, carrés
pleins) correspondent à la proportion d'atomes de Pd en subsurface (resp. au c÷ur, en surface). Les
symboles rouges (resp. verts, bleus) correspondent à une géométrie TOh (resp. Ih, Dh) [65].
Rôle d'un substrat cristallin sur la structure (AgPd) :
L'interaction des nanoparticules bimétalliques avec le substrat peut être diﬀérente de celles des
nanoparticules monométalliques, et inﬂuencer non seulement la géométrie structurale, mais aussi la
conﬁguration chimique des systèmes.
Figure 1.20  Conﬁgurations structurales majoritaires pour des clusters d'Ag0.5Pd0.5 de 400 atomes
supportées sur du MgO(100). Les sphères grises (resp. jaunes) correspondent aux atomes d'Ag (resp.
de Pd). Les sphères bleues (resp. rouges) représentes les atomes de Mg (resp. O) du substrat [85].
F. R. Negreiros et al. [85] ont étudié le rôle d'un substrat cristallin de MgO(100) sur la structure
et l'ordre chimique de nanoparticules d'Ag0.5Pd0.5 au cours de leur croissance jusqu'à 400 atomes.
Alors que les clusters monométalliques d'Ag et de Pd croissent selon une organisation fcc (111) en
relation d'épitaxie avec le substrat dès les premiers stades du dépôt, les nanoparticules bimétalliques
présentent une structure majoritairement polyicosaédrique, et non-épitaxiée, jusqu'à une taille de 40
atomes. Puis, une compétition entre des structures décaédriques et fcc (100) est observée jusqu'à 400
atomes sans relation d'épitaxie particulière. A partir de 400 atomes, la minimisation de l'énergie du
système entraîne une transition vers une structure fcc épitaxiée de type (111) sur le MgO. L'inﬂuence
du substrat sur la conﬁguration chimique des agrégats est évaluée grâce à la comparaison avec la
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conﬁguration adoptée par des agrégats libres de taille et de composition similaires [75]. Les agrégats
libres présentent une structure "onion-like" Ag/Pd/AgPd, où les sites de surfaces sont occupés par
l'Ag, et la couche de subsurface est très riche en Pd, alors que les couches de c÷ur sont un mélange
des deux métaux. Pour les nanoparticules supportées, certains sites de surface de la particule à
l'interface avec le substrat sont occupés par des atomes de Pd, et la couche subsurface s'enrichit
en Ag, en raison d'une plus forte aﬃnité Pd-O que celle Ag-O. Finalement, l'interaction avec le
substrat accroît le mélange des deux métaux aux alentours de l'interface avec le substrat, et cet état
de mélange se propage jusqu'au c÷ur de la particule si bien que les agrégats d'Ag0.5Pd0.5 supportés
présentent une répartition plus homogène des deux métaux que les clusters libres (Figure 1.20).
D'après ces études théoriques, bien que les systèmes AgPd et AuPt soit constitués de métaux
dont la diﬀérence entre les énergies de surface est proche, la miscibilité totale à l'état massif du
système AgPd entraîne une plus forte tendance au mélange à taille réduite que pour le système
AuPt dont le diagramme de phase massif présente une large lacune de miscibilité.
Etudes expérimentales
Plusieurs travaux expérimentaux montrent que les nanoparticules d'AgPd et d'AuPt de petite
taille (2 à 5nm) peuvent former des alliages homogènes selon une organisation atomique de type fcc,
avec des distances interatomiques qui sont intermédiaires de celles des systèmes monométalliques et
fonction de la composition des particules [86],[87],[88]. Cependant, une ségrégation sous forme de
plusieurs petits domaines métalliques d'Ag, entourés de Pd, a été observée pour des nanoparticules
de 12nm [89]. En outre, B. N. Wanjala et al. [90] ont constaté que le traitement thermique de petites
particules d'AuPt alliées de 3nm provoque une ségrégation des métaux, couplée à une augmentation
de la taille des objets (3 à 8nm, Figure 1.21). D'après les auteurs, le traitement thermique entraîne la
formation de nanoparticules avec un c÷ur allié AuPt riche en Pt, et une ségrégation d'une partie de
l'Au en surface. Néanmoins, deux scénarios sont compatibles avec les caractérisations. La ségrégation
en surface de l'Au peut s'eﬀectuer soit sous forme d'une coquille, soit sous forme d'ilôts superﬁciels
très riches en Au. Cette étude met en évidence les limites de caractérisations des nanoalliages à
petites tailles, et la diﬃculté de discriminer diﬀérentes conﬁgurations chimiques.
Figure 1.21  1) Evolution de la taille de nanoparticules d'Au0.2Pt0.8 en fonction de la température
de recuit. Spectres de diﬀusion des RX aux grands angles de nanoparticules 2) d'Au0.2Pt0.8 (resp.
3) d'Au0.5Pt0.5) pour des recuits à (a) 400C, (b) 500C, (c) 600C, (d) 700C, et (e) 800C [90].
40
1.2.2 Systèmes bimétalliques : vers un mélange ou une ségrégation des métaux
1.2.2.2.3 Les systèmes FePt et CoPt
Les systèmes FePt et CoPt sont totalement miscibles à l'état massif et présentent des phases
alliées ordonnées de type L10 et L12 [91],[92]. Ces diﬀérentes structures ordonnées chimiquement
sont présentées en Annexe A. La phase L10 est obtenue autour de l'équicomposition et est stable
jusqu'à plus de 1100K. De plus, les énergies de surfaces de ces trois métaux sont très proches [81],
si bien que la miscibilité de ces systèmes à l'état massif est également attendue à taille réduite.
Eﬀets de taille et de structure à l'équi-composition :
Figure 1.22  Bilan énergétique de diﬀérentes conﬁgurations chimiques, et géométriques struc-
turales, par rapport à la structure cuboctaédrique ordonnée L10, pour des nanoparticules de
Fe0.5Pt0.5 de 50 à 600 atomes [93].
E. Gruner et al. [93] se sont intéressés à la stabilité structurale et à la conﬁguration chimique
de nanoparticules de Fe0.5Pt0.5 et Co0.5Pt0.5 pour des tailles de 50 à 600 atomes (∼2.5 nm) à
l'aide de calculs quantiques ab-initio (DFT) à 0K. Cette étude indique qu'à petite taille, et malgré
l'équicomposition, la structure fcc ordonnée L10 ne permet pas de minimiser l'énergie des nanopar-
ticules (Figure 1.22). Pour le système FePt, les structures icosaédriques et décaédriques ordonnées
sont en compétition avec des structures icosaédriques ségrégées qui possèdent une coquille de Pt et
une alternance de couches Fe/Pt, ou un c÷ur de Fe. Pour le système CoPt, la conﬁguration chimique
ségrégée de type c÷ur-coquille (Co-Pt) est prédominante. Cette étude révèle le rôle essentiel de la
taille et des eﬀets de conﬁnement sur l'état de mélange de nanoparticules bimétalliques, même dans
le cas de systèmes totalement miscibles à l'état massif.
Eﬀets de taille et de composition sur la géométrie structurale :
Expérimentalement, J. Penuelas et al. [20] ont étudié le rôle de la taille sur la géométrie struc-
turale, et l'état de mélange des métaux, au cours de la croissance in-situ de nanoparticules de
CoxPt1-x (x = 0.25, 0.5) de 1 à 4nm. Les nanoparticules ont été élaborées par évaporation-condensa-
tion sous ultra-vide sur un substrat amorphe à 500C. Pour les deux compositions considérées, et
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sur l'ensemble de la gamme de taille, la conﬁguration chimique est celle d'un alliage désordonné.
De plus, au début de la croissance, les nanoparticules sont icosaédriques, puis une transition struc-
turale vers la structure octaédrique tronquée se produit progressivement avec l'augmentation de
la taille des particules. Cependant, la composition a un rôle important sur la taille à laquelle s'ef-
fectue la transition structurale Ih→ TOh. Pour x=0.25, l'ensemble des nanoparticules présente une
géométrie TOh dès 2nm, alors qu'à l'équicomposition une faible proportion de particules conserve
une géométrie Ih même à 4nm.
R. Wang et al. [94] ont également observé des icosaèdres de 5 à 6nm pour le système FePt sur
des nanoparticules à l'équicomposition élaborées par agrégation en phase vapeur, et recuites en
vol à 1273K. Néanmoins, ces nanoparticules de Fe0.5Pt0.5 présentent une conﬁguration chimique
partiellement ségrégée, avec un c÷ur allié de FePt, et une coquille très riche en Pt.
Eﬀets de taille, de température, et de l'environnement, sur la mise en ordre L10 :
L'ensemble des travaux réalisés sur les nanoparticules CoPt et FePt indique que la phase ordonnée
L10 n'est jamais atteinte à température ambiante ni par voie chimique [95] ni par voie physique
[96], des traitements thermiques sont toujours nécessaires. Néanmoins, pour les nanoparticules, la
température minimum à partir de laquelle la transition a lieu, et qui est fonction de la taille des
objets, est inférieure à celle de l'alliage massif [97],[96].
Figure 1.23  a) Image HRTEM d'une nanoparticule de FePt présentant une symétrie d'ordre 5
de type décaédrique, et des domaines ordonnés selon la phase L10[18].
Y. K. Takahashi et al. [98] se sont intéressés au rôle de la taille sur la mise en ordre L10 de
nanoparticules de Fe0.5Pt0.5, élaborées par pulvérisation magnétron dans diﬀérentes matrices (Al203,
SiO2). La mise en ordre chimique nécessite un recuit des particules à 873K. Cette étude indique
que seules les nanoparticules d'une taille supérieure à 4nm présentent une transition struturale
vers la phase ordonnée L10. Les plus petites particules conservent une conﬁguration chimique alliée
désordonnée. L'existence d'une taille limite nécessaire à la transition de la phase désordonnée vers la
phase ordonnée a été démontrée théoriquement par les auteurs. Cette limite est fonction de l'énergie
d'interface entre la particule et la matrice, si bien que selon l'environnement des nanoparticules
la transition vers la phase L10 peut s'eﬀectuer à une taille plus ou moins grande. Récemment,
F. Tournus et al. [18] ont observés la mise en ordre L10 de nanoparticules de Fe0.5Pt0.5 et Co0.5Pt0.5
à partir d'une taille de 2.3nm. Ces nanoparticules élaborées par condensation en phase vapeur sont
déposées sur un ﬁlm de carbone et protégées par une couche de carbone. Après un recuit à 750K, les
particules présentent des géométries multi-mâclées et une conﬁguration chimique alliée. Certaines
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de ces nanoparticules décaédriques de 2 à 4nm sont ordonnées selon la phase L10 (Figure 1.23). Les
travaux de D. Alloyeau et al. [97] sur la mise en ordre L10 de nanoparticules CoPt de 2.4 à 3.0 nm
élaborées par pulvérisation laser puis recuites à 650C et 750C, et sur des simulations Monte
Carlo fondées sur un potentiel à N corps entre 300C et 800C ont démontré que la taille critique
de transition vers la phase L10 en température est fonction de la forme des nanoparticules. En
particulier, pour une géométrie TOh, il suﬃt qu'une seule dimension de la particule soit inférieure
à 3 nm pour que la transition ne se produise pas. Dans le cas de nanoparticules anisotropes, comme
les nanoparticules supportées qui présentent une troncature à leur interface avec le substrat, il est
donc diﬃcile d'évaluer précisément la taille critique au-délà de laquelle la transition vers la phase
L10 est possible.
Bilan
L'ensemble de ces travaux démontre la complexité de l'étude de l'état de mélange ou de ségré-
gation des nanoalliages, et le rôle non négligeable des méthodes d'élaboration et des interactions
avec l'environnement. De plus, si quelques systèmes présentent une conﬁguration chimique bien
identiﬁable comme un mélange homogène des métaux sur l'ensemble de la nanoparticule [20], ou
une ségrégation franche de type Janus ou c÷ur-coquille [78], la conﬁguration chimique des nanopar-
ticules bimétalliques est souvent bien plus complexe. Par exemple, un mélange des métaux au sens
d'une solution solide mais dont le proﬁl de composition évolue au sein de la nanoparticule est pos-
sible [77]. Dans certains cas, des phases mélangées peuvent également coexister avec des phases
monométalliques [66]. Ces études soulignent également les diﬃcultés expérimentales pour discri-
miner ces diﬀérentes conﬁgurations chimiques, et la nécessité d'un couplage de plusieurs méthodes
de caractérisation. En particulier, les techniques expérimentales sélectives chimiquement apportent
des informations essentielles à la détermination de la conﬁguration chimique des nanoalliages.
43
1.3 Etat de l'art des particules monométalliques de Co et d'Ag
1.3 Etat de l'art des particules monométalliques de Co et d'Ag
1.3.1 Les nanoparticules de Co
1.3.1.1 Le Co à l'échelle du matériau massif
Le cobalt est un métal de structure électronique 3d, ferromagnétique à température ambiante.
A l'état massif, il adopte une structure hexagonale compacte (hcp) fondée sur un empilement de
type ABAB, qui peut présenter des distorsions liées aux déplacements de certains atomes. Ces
déformations structurales correspondent à la phase hexagonale dite  du cobalt, qui est stable
des basses températures jusqu'à 695K (422◦C). A cette température, le cobalt subit une transition
structurale allotropique (sans changement d'état), vers sa phase α de structure cubique faces centrées
(fcc). Cette dernière reste stable jusqu'à la température de changement d'état solide-liquide qui a
lieu à 1768K (1495◦C) (Figure 1.24). Le cobalt a une forte tendance à l'oxydation, et peut former
trois types d'oxydes : CoO, Co2O3, et Co3O4, qui existent sous diﬀérentes structures (cubique faces
centrées, monocliniques,...).
Néanmoins sous forme de nanoparticules, les eﬀets de taille créent des contraintes capables d'af-
fecter l'organisation spatiale des atomes de cobalt, et de conduire à des structures géométriques
diﬀérentes du matériau massif. Divers travaux théoriques ont donc été réalisés aﬁn d'étudier le rôle
de la taille et de la température sur ces structures.
Figure 1.24  Diagramme de phase du cobalt massif [99].
1.3.1.2 Etudes théoriques sur les nanoparticules de Co
Une étude sur des petits agrégats de Co, composés au maximum de 20 atomes, a été réalisée par
S. Datta et al. en 2007 [47]. Leur objectif était de déterminer la structure énergétiquement stable des
agrégats, en fonction du nombre d'atomes de Co, à l'aide de calculs quantiques fondés sur la théorie
de la fonctionnelle de la densité électronique (DFT). La structure d'équilibre est celle permettant
de maximiser l'énergie de dissociation par atome. Les calculs démontrent une compétition entre des
structures fondées sur une organisation fcc distordue à tendance icosaédrique, et une organisation
hexagonale de type cuboctaédrique. Pour des agrégats CoN tels que 4≤N≤9, la structure contrainte
est composée de tétraèdres, ou d'une base bipyramidale octaédrique (N=4) au c÷ur qui est décorée
par des tétraèdres. Pour N=10, le agrégat, constitué de deux pyramides pentagonales avec une base
commune, est de type décaédrique, alors que pour N=11 l'organisation hexagonale cuboctaédrique
est la plus favorable. Par la suite, une alternance d'agrégats icosaédriques et cuboctaédriques est
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obtenue, jusqu'à une équivalence énergétique des deux structures pour N=14. Au-delà (15≤N≤20)
la conﬁguration la plus stable est hexagonale.
Par conséquent, les agrégats de CoN (N≤20) peuvent adopter diverses géométries structurales, plus
ou moins contraintes, non-périodiques ou périodiques, et principalement imposées par leur taille.
Néanmoins, à taille ﬁxe, des isomères structuraux peuvent présenter une stabilité comparable et
être en compétition.
En 2012, G. Li et al. se sont intéressés à des agrégats plus gros de 2.5nm (Co561) à 4.6nm (Co3871),
grâce à des simulations par dynamique moléculaire [100]. Leur objectif était de déterminer l'inﬂuence
de la taille sur la conﬁguration d'équilibre, à 50K, au cours du refroidissement des agrégats préa-
lablement en phase liquide (1700K). Les auteurs précisent que l'inﬂuence de la structure initiale des
objets avant leur fusion peut être ignorée, et que la vitesse de refroidissement est suﬃsamment lente
pour garantir que l'équilibre thermodynamique est atteint à chaque pas. Les simulations montrent
que la température de fusion augmente avec le nombre d'atomes (∼1400K à 1700K). De même,
la transition de la phase liquide vers la structure solide d'équilibre s'eﬀectue à d'autant plus basse
température que les agrégats sont petits (∼300K pour Co561 contre 1100K pour Co3871). Finalement,
les eﬀets de contrainte à petites tailles favorisent des structures non-cristallines de type Ih pour
des diamètres (D) de agrégats inférieurs 2.94nm, puis Dh pour 2.94nm≤D≤3.40nm, et enﬁn une
organisation hcp, similaire à celle du Co massif, pour des agrégats de plus gros diamètres (Figure
1.25).
Dans le cadre de ce travail de thèse, il est nécessaire de confronter ces structures d'équilibre
obtenues à l'issue d'un processus fusion/refroidissement, par G. Li et al. [100], à celles calculées lors
d'une croissance atome par atome par S. Rives et al. [32]. Leur étude porte sur la croissance à 600K
d'agrégats de Co de 4 à 600 atomes, soit jusqu'à une taille de 3nm. A petites tailles (N≤55) les
structures les plus stables obtenues sont similaires à celles issues de simulations de type DFT ou
basées sur des potentiels semi-empiriques [101], [102]. A plus grandes tailles, la croissance atome par
atome engendre des pièges cinétiques, ce qui conduit à des géométries diﬀérentes de celles calculées
dans le cas de simulations à nombre d'atomes ﬁxé (hors croissance). Pour un nombre d'atomes
inférieur à 200, les structures sont majoritairement polyicosaédriques. Entre 200 et 286 atomes, la
structure évolue jusqu'à former un décaèdre. Mais au-delà de cette taille, la croissance atome par
atome conduit à la formation d'îlots d'organisation hcp sur les facettes (111). Ces îlots présentent
des fautes d'empilement, et entraînent une évolution des agrégats décaédriques vers des agrégats
icosaédriques bien qu'ils soient plus gros. Cette évolution structurale de type Ih, Dh, puis Ih, avec
l'augmentation de la taille des agrégats, est propre aux simulations de croissance atome par atome.
Par conséquent, cette étude suggère que des structures non-cristallines, plus ou moins contraintes,
pourraient être obtenues expérimentalement à des tailles supérieures à celles attendues dans le cadre
de simulations qui ignorent la cinétique de croissance. De plus, une co-existence des phases du Co de
type fcc et hcp serait possible, en raison de la formation de facettes (111) à tendance fcc, surmontées
par des îlots d'organisation hexagonale.
Il est également important d'examiner l'inﬂuence de la réduction de taille sur l'organisation struc-
turale du cobalt à haute température. S. Lu et al. [46] ont proposé une analyse par dynamique
moléculaire des mécanismes de la transition solide-liquide de petites particules constituées au ma-
ximum de 56 atomes, dans une structure initialement stable à 50K. Soit trois types d'agrégats : Co38
(TOh), Co55 (Ih), Co56 (Ih + un adatome en surface). Globalement, ces trois agrégats présentent un
stade de pré-fusion, avec co-existence des phases liquide et solide, avant la fusion totale de l'agrégat.
La température de fusion est d'autant plus basse que le agrégat est petit. Néanmoins, il est essentiel
de noter l'inﬂuence de la structure initiale sur le processus de fusion. La structure octaédrique tron-
quée n'est pas stable en température. La pré-fusion du Co38 (TOh), qui se produit de 500K à 690K ,
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s'accompagne d'une transition structurale vers son isomère icosaédrique. La pré-fusion donne lieu à
une co-existence solide-liquide dans l'ensemble du agrégat. En revanche, les structures icosaédriques
de 55 et 56 atomes sont stables avec l'augmentation de la température. Néanmoins, pour le agrégat
Co56, la présence de l'adatome greﬀé sur l'Ih55 modiﬁe le mécanisme de pré-fusion. Si Co55 (Ih) subit
une pré-fusion de 860K à 1050K, avec une co-existence solide-liquide dans l'ensemble de l'agrégat
comme le Co38, Co56 présente deux étapes de pré-fusion distinctes. La présence de l'adatome induit
une pré-fusion de surface de 320K à 810 K, suivie d'une pré-fusion globale de 810K à 1050K. Ainsi
de 320K à 810K, une coquille de Co liquide se forme en surface d'un c÷ur de Co solide.
Par conséquent, à taille réduite, la température entraîne une mobilité des atomes de Co qui peut
modiﬁer la structure géométrique du agrégat. De plus, la fusion des agrégats de cobalt se produit à
une température bien inférieure à celle du matériau massif (Tfusion = 1768K), et est précédée par une
ou plusieurs étapes de pré-fusion. Dans le premier stade, la pré-fusion peut concerner uniquement
les atomes de surface en présence d'un adatome.
Bilan
Finalement, ces diﬀérentes études suggèrent que pour des agrégats de Co de taille 1.0≤D≤3.5nm,
il est plus favorable énergétiquement d'adopter des structures géométriques Ih ou Dh, contrairement
au matériau massif qui se présente sous sa forme hexagonale à basse température. En revanche, dès
lors que le nombre d'atomes est suﬃsant pour vaincre les eﬀets de compression et de dilatation
interatomiques prédominants à taille réduite, la structure évolue vers des cuboctaèdres d'organi-
sation hexagonale compacte. De plus, cette compétition entre organisation "fcc" polytétraédrique,
et hcp cuboctaédrique, est également mise en évidence au sein d'agrégats sub-nanométriques de
quelques dizaines d'atomes (CoN, N≤20). Cependant, de nombreux facteurs tels que la cinétique, la
température de croissance, ou l'environnement, peuvent engendrer des pièges énergétiques, et ﬁger
la structure dans des états métastables, oﬀrant alors un large éventail de possibilités structurales
lors de l'élaboration expérimentale des nanoparticules de Co.
Figure 1.25  Evolution de l'énergie potentielle par atome des agrégats de Co en fonction de leur
taille pour diﬀérentes géométries structurales [100].
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1.3.1.3 Etudes expérimentales sur les nanoparticules de Co
Depuis les années 1990, les méthodes d'élaboration des nanoparticules de Co se multiplient, dans
le but d'accroître la maitrise de l'organisation structurale des objets, et ainsi moduler aisément leur
propriétés physico-chimiques.
Elaboration par voie physique
Plusieurs travaux, basés sur des méthodes d'élaboration par voie physique avec une croissance
par condensation/agrégation en vol, ont été eﬀectués.
M. Pellarin et al. [103] se sont intéressés à l'organisation structurale de nanoparticules libres de
l'ordre de 1 à 6 nm (50 à 800 atomes), qui sont obtenues lors de l'agrégation d'atomes de Co, en
phase vapeur, par le biais d'une pulvérisation laser suivie d'un refroidissement rapide dans un gaz
d'hélium. Les caractérisations structurales sont réalisées in-situ et en vol grâce à des expériences
de photoionisation près du seuil, et des mesures de spectrométrie de masse à temps de vol con-
ventionnelle. Les nanoparticules de plus de 70 atomes sont composées d'une succession de couches
concentriques, et possèdent une géométrie icosaédrique. La structure des plus petites particules (50
à 70 atomes) n'est pas clairement identiﬁée, les isomères icosaédriques et cuboactédriques seraient
en compétition. Ce phénomène rejoint le scénario proposé par J. P. Bucher et al. [104] pour des
agrégats libres de Co de 20 à 200 atomes, également élaborés par pulvérisation laser et refroidisse-
ment dans un gaz d'hélium. Les mesures in-situ de moments magnétiques de tels agrégats montrent
que, sur une gamme de 55 à 70 atomes, le moment magnétique présente deux régimes distincts. Ce
résultat indique la possibilité d'une coexistence de deux isomères structuraux au sein du faisceau
de nanoparticules sondé.
En 2008, S. Rives et al. [32] ont étudié ex-situ la structure de nanoparticules de 3nm, élaborées
de façon similaire, par microscopie électronique en transmission. Aﬁn d'éviter l'exposition à l'air de
l'échantillon, les agrégats ont été déposés sur une grille de cuivre avec une membrane de carbone, puis
recouverts d'un ﬁlm de carbone de 5nm. Les particules de Co présentent une organisation de type
"fcc" avec une contraction des distances interatomiques de 6% . En s'appuyant sur leur modélisation
par dynamique moléculaire fondée sur une croissance atome par atome (cf. 1.3.1.2), les auteurs ont
démontré que ces contractions structurales sont typiques d'une géométrie icosaédrique.
D'autres caractérisations ex-situ par HRTEM ont été réalisées par R. Morel et al. sur des nanopar-
ticules de 2 à 6nm [105]. Ces particules, déposées sur une grille de Cu avec une membrane de carbone,
n'ont pas été encapsulées, et montrent des traces d'oxydation. Les particules de 2nm sont totalement
oxydées et écartées de l'étude. Les nanoparticules plus grosses (4 à 6nm) possèdent une ﬁne couche
d'oxyde en surface, et sont icosaédriques (Figure 1.26).
Cette oxydation de surface a également été observée par G. Palasantzas et al. [106] sur des objets
de 8nm. Les agrégats obtenus par pulvérisation magnétron, suivie d'une condensation en vol dans
un gaz d'Ar, sont déposés sans protection sur des grilles de Cu recouvertes de carbone amorphe. Les
spectres de diﬀraction électronique révèlent la présence de CoO fcc (Figure 1.27). Les plus petites
particules de 2nm sont entièrement oxydées sous la forme CoO. Les autres particules présentent un
c÷ur de Co métallique, et une coquille de CoO de 1 nm. Si ces nanoparticules de plus grande taille
(8nm) sont majoritairement icosaédriques "fcc", une faible proportion de Co dans la phase hcp est
également observée.
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Figure 1.26  (a) Images TEM de agrégats de Co de 2 à 6nm. Images HRTEM d'un agrégat de
Co icosaédrique de (b) 5nm selon son axe de symétrie d'ordre 2, (c) 4nm selon son axe de symétrie
d'ordre 3, (d) 2.7nm selon son axe de symétrie d'ordre 5 [105].
Figure 1.27  Cliché de diﬀraction électronique et proﬁls de diﬀraction électronique de nanopar-
ticules de Co et CoO de 8nm [106].
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D'autres méthodes d'élaboration de nanoparticules de cobalt par voie physique sont possibles.
Par exemple, L. G. Jacobsohn et al. [107] se sont intéressés à des nanoparticules de Co de 10nm
élaborées par implantation ionique dans une matrice de SiO2. D'après des mesures de spectrométrie
de photoélectrons induits par rayons X eﬀectuées suite à une abrasion de la matrice sur quelques
dizaines de nanomètres par bombardement d'ions Ar+, aucune phase de siliciure ou d'oxydation du
Co ne sont observées, assurant la formation d'agrégats de Co métalliques purs et en très faible in-
teraction avec la matrice. A température ambiante, ces nanoparticules présentent majoritairement
une organisation de type hexagonal, et une faible proportion de Co fcc. Dans le but d'atteindre
l'équilibre thermodynamique, les particules sont recuites jusqu'à une température de 900C. Après
retour à la température ambiante, les expériences de diﬀraction électronique indiquent que l'or-
ganisation fcc prédomine. L. G. Jacobsohn et al. suggèrent que la phase hexagonale obtenue juste
après l'implantation est causée par la vitesse de thermalisation de quelques nanosecondes des ions
Co+, qui peut ﬁger la structure dans un état hors équilibre. La mobilité atomique, induite par
le recuit, permet alors une transition structurale vers la phase fcc qui est ﬁnalement plus stable
énergétiquement pour ces nanoparticules d'une dizaine de nanomètre.
Cette transition structurale, d'une organisation hcp vers un arrangement fcc en température,
avait déjà été observée par H. Sato et al. sur des particules plus grosses (20 à 50nm), supportées
sur un substrat de SiO2, et élaborées par agrégation en phase vapeur [108]. Après élaboration, les
particules adoptent soit une structure fcc, soit une structure hcp, telle que la proportion d'agrégats
d'organisation hcp augmente avec la taille des objets. Après recuit à 650C, et retour à tempéra-
ture ambiante, les nanoparticules qui ont atteint une taille de 200nm, présentent uniquement un
arrangement fcc. Par conséquent, une inhibition de la transition de la phase fcc vers la phase hcp
avec la descente en température est observée à l'échelle nanométrique, contrairement à la transition
existante dans le diagramme de phase du cobalt massif.
Ces diﬀérentes études qui emploient des méthodes d'élaboration par voie physique, avec des
vitesses de croissance très rapides, peuvent être confrontées aux travaux de W. Gong et al. [109]
qui utilisent une technique de préparation par évaporation thermique sous ultra-vide. La vitesse de
dépôt est bien plus lente, ce qui permet au système de se relaxer davantage au cours du dépôt, et de
limiter l'apparition de géométries structurales métastables. Des nanoparticules de 20 à 30nm sont
obtenues grâce à l'évaporation des atomes provenants d'un bloc de cobalt massif, et qui est porté à
haute température par le biais d'un creuset en tungstène soumis à un fort courant. A température
ambiante, bien que les particules élaborées soient d'une taille supérieure à 20nm, elles présentent une
structure uniquement fcc. Ce résultat souligne le rôle essentiel des conditions cinétiques de croissance
sur la structure des agrégats, ainsi que sur la stabilité de la phase fcc du Co à température ambiante
à l'échelle nanométrique.
Bilan
Pour des tailles D≤6nm, ces travaux indiquent que les nanoparticules de Co adoptent une struc-
ture icosaédrique, aussi bien dans le cas d'agrégats libres étudiés in-situ, que d'agrégats enterrés
dans une matrice, ou supportés sur un substrat amorphe et caractérisés ex-situ. Néanmoins, une
exposition à l'air entraîne une oxydation du cobalt. Cette oxydation est totale, sous forme de CoO,
pour des nanoparticules de taille D≤2nm. Pour des particules plus grosses, une coquille d'oxyde
CoO se forme en surface d'un c÷ur de Co métallique.
Pour des tailles D>6nm, selon les méthodes d'élaboration et les conditions cinétiques de crois-
sance, une co-existence de nanoparticules de phase cubique faces centrées et hexagonale est possible.
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Lorsque ces deux phases sont présentes, une augmentation du ratio de la phase hcp par rapport à
la phase fcc est régulièrement observée avec l'augmentation de la taille des nanoparticules. Néan-
moins, plusieurs études sur la stabilité structurale, après recuit des particules, suggèrent que la
phase hexagonale n'est pas stable, et qu'une transition structurale au proﬁt de la phase cubique
faces centrées se produit. Cette organisation cubique faces centrées est conservée après thermali-
sation lors du retour à température ambiante, contrairement à la transition fcc → hcp observée
dans le cobalt massif. De plus, certaines des méthodes de préparation par voie physique permettent
d'obtenir une organisation purement cubique faces centrées même pour des particules de grandes
tailles (20 à 30nm), et sans avoir recours à des traitements post-élaboration.
Elaboration par voie chimique
Les méthodes d'élaboration de nanoparticules de Co par voie chimique sont multiples, et peuvent
conduire à la synthèse d'objets originaux avec des formes anisotropes [110], ou creusées [111]. De
plus, pour une taille et une morphologie données, l'organisation structurale est modulée, et contrôlée,
par la moindre variation des paramètres expérimentaux.
Des particules de 1.4nm et de 4.2nm en solution ont été élaborées par F. Dassenoy et al. [112],
à partir de la décomposition d'un précurseur organométallique, en présence d'un polymère stabi-
lisant. En changeant la nature du polymère, deux familles de particules de tailles distinctes sont
obtenues. Le couplage des mesures in-situ par diﬀusion des rayons X aux grands angles, et ex-situ
de microscopie électronique en transmission à haute résolution, met en évidence un eﬀet de taille
sur l'organisation structurale des objets. Les nanoparticules de 1.4nm sont non-périodiques et de
structure polytétraédrique, alors que les particules de 4.2nm sont de structure hcp.
En revanche, Y. Song et al. [113] ont obtenu en 2006 trois familles de particules de taille moyenne
comparable (4nm), mais présentant trois organisations structurales diﬀérentes. Ces nano-
particules sont synthétisées au sein d'un réacteur microﬂuidique, par la précipitation du Co suite
à la réduction d'une solution de CoCl2. Le processus de croissance est interrompu brutalement, à
l'instant souhaité, grâce à la mise en contact des particules avec une solution d'éthanol et des
vapeurs de THF. Le ﬂux de précurseurs dans le réacteur microﬂuidique, et le délai au bout duquel
la croissance est interrompue, modiﬁent l'arrangement atomique au sein des objets. Aﬁn d'éviter
l'oxydation du Co, les particules ont été conservées dans une enceinte sous gaz inerte. Pour les con-
ditions les plus extrêmes (ﬂux élevé, délai court), les particules de Co possèdent une organisation
de type fcc. Pour des conditions intermédiaires (ﬂux lent, délai court) les particules sont hcp. Et
dans les conditions de synthèse les plus favorables à l'obtention d'une structure à l'équilibre ther-
modynamique (ﬂux lent, délai long), les particules adoptent l'arrangement atomique de la phase 
du cobalt. Si ces trois structures sont identiﬁables sur les clichés de diﬀraction électronique, et les
proﬁls de spectroscopie de structure près du seuil d'absorption X, elles le sont plus diﬃcilement sur
les spectres de diﬀusion des rayons X (Figure 1.28 et 1.29). Les dimensions réduites, la dispersion
en taille, et le désordre structural des nanoparticules, sont tels que la largeur des pics de diﬀusion
ne permet pas de déterminer ces structures sans ambiguïté.
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Figure 1.28  Images TEM, clichés de diﬀraction électronique, et histogrammes de taille : (i. a-c)
de nanoparticules de Co fcc, (ii. d-f) de nanoparticules de Co hcp, (iii. g-i) de nanoparticules de Co
 [113].
Figure 1.29  Spectres de diﬀusion des rayons X aux grands angles de nanoparticules de Co
présentant diﬀérentes organisations structurales. (a) Nanoparticules de Co de structure fcc, (b) hcp,
(c)  [113].
Récemment, M. Staniuk et al. [114] ont également observé les phases fcc et hcp du cobalt grâce à
des mesures d'absorption et de diﬀusion X, in-situ et lors de la croissance, de nanoparticules de 5nm
dispersées dans une solution colloïdale, et élaborées à partir de la réduction d'agents précuseurs
dans un solvant contenu dans une cuve à micro-ondes.
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Figure 1.30  Spectres de diﬀusion des rayons X aux grands angles de nanoparticules de Co de
9nm (a) de structure  après élaboration, et (b) de structure hcp après recuit à 300C sous vide
pendant 3h [115].
La phase  a aussi été mise en évidence par S. Sun and C. B. Murray [115] lors de l'étude de
nanoparticules de Co de 3 à 9nm, préparées en solution à partir de la réduction de chlorure de
cobalt en présence d'agents stabilisants. La nature de l'agent stabilisant permet de contrôler la
taille des objets. A température ambiante, post-élaboration, l'ensemble des nanoparticules présente
une organisation structurale dans la phase . Néanmoins, le recuit à 300C provoque une transition
structurale de la phase  vers la phase hexagonale, sans modiﬁcation signiﬁcative de la taille des
objets (Figure 1.30). Puis, un recuit à 500C induit une ré-organisation atomique de type fcc, qui
persiste après thermalisation à température ambiante.
Ces études montrent que certaines nanoparticules de Co élaborées par voie chimique présentent
un arrangement atomique de type hcp, ou , dès une taille de l'ordre de 3-4nm. De plus, la cohérence
structurale de ces particules, qui présentent peu de défauts, permet de discerner les diﬀérentes phases
fcc, hcp et .
En revanche, d'autres méthodes d'élaboration, ou d'autres conditions expérimentales, peuvent
conduire à des structure amorphes, ou à des particules qui possèdent un grand nombre de défauts
et de fautes d'empilement.
Par exemple, en 2009, Y. Song et al. [116] ont élaboré des particules de 4nm amorphes, en mo-
diﬁant les conditions de température par rapport à leurs travaux de 2006 qui avaient été eﬀectués à
température ambiante [113]. En imposant une température de 50C dans le réacteur microﬂuidique,
et une température basse de 4C lors du blocage de la croissance dans la solution d'éthanol sous
vapeur de THF, la vitesse de refroidissement est élevée (7 .1014 K.s-1), et devient comparable à
celle permettant d'obtenir un métal massif conventionnel sous sa forme amorphe (1 .1015 K.s-1).
Les particules obtenues sont stables, mais elles présentent une organisation atomique désordonnée,
aucune phase structurale n'est identiﬁable.
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Ce désordre structural est aussi observé dans des objets de plus grande taille. Les nanoparticules
de 8nm, obtenues par J. Legrand et al. [117] en solution colloïdale à partir de micelles inverses,
présentent de multiples défauts, dont des fautes d'empilement. De plus, des mesures par micro-
scopie électronique en transmission en haute résolution indiquent que la distance interatomique
moyenne est dilatée par rapport aux diﬀérentes phases structurales du matériau massif. Aucune
coquille d'oxyde de Co n'est observée. Par conséquent, les auteurs ne peuvent pas discriminer une
organisation de type fcc, d'une organisation de type hcp, puisque ce désordre structural peut aussi
bien correspondre à un arrangement atomique fcc fauté que hcp fauté, ou même à une co-existence
de ces deux phases.
Bilan
Les méthodes d'élaboration par voie chimique permettent d'obtenir des particules de Co orga-
nisées et de structure contrôlée dès les petites tailles (3nm), mais aussi des objets amorphes ou
présentants de nombreux défauts structuraux, et ce jusqu'à de grandes tailles (10nm). Les orga-
nisations atomiques hexagonale compacte et  du cobalt sont observées au sein des nanoparticules,
ainsi que l'arrangement fcc qui n'est pourtant stable qu'au-dessus de 422C dans le massif. Ces
résultats soulignent le rôle essentiel des techniques de préparation, et des conditions expérimentales,
sur la structure des particules. Cependant, les blocages cinétiques régulièrement imposés par ces
méthodes, et l'inﬂuence des agents stabilisants, n'assurent pas la stabilité de ces particules lors
de leur rinçage avant dépôt sur un substrat, ou lors de traitements postérieurs (recuit thermique,
exposition à l'air,...). Bien que les études de stabilité en température de ces particules soient rares,
les travaux de S. Sun and C. B. Murray [115] sur l'évolution structurale de nanoparticules d'une
dizaine de nanomètres à l'issue de leur recuit thermique suggèrent que la phase fcc serait la plus
favorable énergétiquement.
1.3.2 Les nanoparticules d'Ag
1.3.2.1 L'Ag à l'échelle du matériau massif
L'argent est un métal noble de structure électronique 5d. Sa structure cristalline est cubique faces
centrées dès les basses températures jusqu'à sa température de fusion de 1233K (960◦C) à pression
atmosphérique.
L'argent massif est un métal inerte, peu oxydable, recherché pour sa ductilité, ses propriétés
antibactériennes, et son éclat blanc. Cependant, à l'échelle nanométrique, les eﬀets de conﬁnement et
l'importance des sites de surface lui confèrent de nouvelles propriétés optiques [11], et le transforment
en un catalyseur performant [118]. L'émergence de ces nouvelles propriétés physico-chimiques résulte
principalement des géométries structurales particulières des nanoparticules d'Ag.
1.3.2.2 Etudes théoriques sur les nanoparticules d'Ag
Structures des agrégats d'Ag
Les structures d'équilibre à 0K des nanoparticules d'Ag libres ont été étudiées à l'aide de dif-
férentes méthodes numériques.
En 1997, D. R. Jennison et al. [119] ont utilisé des calculs ab-initio pour déterminer la géométrie
de agrégats de 55, 135 et 140 atomes. Pour l'ensemble de ces tailles, la structure icosaédrique est la
plus stable énergétiquement. Les icosaèdres présentent une contraction des distances interatomiques
intercouches de l'ordre de 6% par rapport au massif.
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En 2004, les simulations de dynamique moléculaire réalisées par C. Mottet et al. [48], sur des
agrégats composés de 10 à 1 .105 atomes, s'accordent avec l'étude de D. R. Jennison et al. . Ces
calculs, basés sur un potentiel semi-empirique de liaisons fortes, indiquent que pour des petits agré-
gats d'AgN (N6200 atomes), la géométrie icosaédrique est la plus stable. Les couches concentriques
internes sont soumises à des compressions, tandis que les distances interatomiques moyennes de la
couche externe sont dilatées. Pour 200 6 N 620 000 atomes, l'arrangement atomique reste non-
périodique, mais les particules sont décaédriques. Puis, pour des objets de plus grande taille, la
structure octaédrique tronquée est la moins coûteuse énergétiquement (Figure 1.31).
Figure 1.31  Evolution du paramètre ∆(eV) (∆ = (Eagrégat − NEcohésion)/N2/3) en fonction du
nombre d'atomes N pour des agrégats d'Ag à 0K présentant diﬀérentes géométries structurales :
icosaédrique (Ih - cercles pleins), décaédrique (Dh - losanges pleins), et cubiques faces centrées (fcc
- carrés) [48].
Néanmoins, ces structures relaxées à 0K sont issues de calculs qui négligent le rôle de l'agita-
tion thermique sur la structure d'équilibre des nanoparticules. D'autres études structurales ont été
eﬀectuées à partir de la cristallisation d'agrégats préalablement fondus à haute température.
En 2009, Tian et al. [120] se sont intéressés à l'arrangement atomique au sein de agrégats d'Ag
libres de 500, 1000, 1500 et 2000 atomes (1.5 à 10 nm), préalablement fondus à 1273K , et refroidis
jusqu'à 273K avec une vitesse de 1 .1011K.s-1 (DM). Le changement de phase liquide-solide s'eﬀectue
à une température d'autant plus basse que les objets sont petits (668 à 860K), et ils présentent une
organisation structurale non-périodique. Les agrégats de 500 et 1500 atomes sont des icosaèdres,
tandis que ceux de 1000 et 2000 atomes sont décaédriques. L'étude détaillée de l'ensemble de ces
structures révèle une co-existence des conﬁgurations hcp métastable et fcc. Néanmoins, ces structures
sont très dépendantes de la vitesse de refroidissement des nanogouttes d'argent. Ce phénomène a été
mis en évidence en 2008 [121] sur les agrégats de 500 atomes. Pour des vitesses de refroidissement
supérieures à 1 .1013K.s-1, les agrégats sont amorphes. En deça, la proportion de la phase hcp diminue
au proﬁt de la phase fcc avec la diminution de la vitesse de refroidissement.
Un comportement structural similaire est observé sur des particules d'Ag de 4.4nm par Lobato et
al. [122] dans le cadre d'une simulation par dynamique moléculaire. Une nanogoutte d'Ag2869 portée
à 1500K, et refroidie à une vitesse de 1.6 .1013K.s-1 jusqu'à 300K, conduit à la formation d'une
particule métallique amorphe. En revanche, pour une vitesse de refroidissement de 1.6 .1012K.s-1,
les atomes s'organisent et forment une particule polycristalline où coexistent des arrangements fcc
et hcp.
La mobilité atomique au sein des agrégats, qui est pilotée par la température, a un rôle essentiel
sur la géométrie des nanoparticules d'Ag. Les structures obtenues à 300K, à l'issue d'une transition
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liquide-solide pour diﬀérentes vitesses de refroidissement, peuvent présenter des géométries icosaé-
driques pour des tailles supérieures à celles calculées à 0K, mais aussi des arrangements périodiques
à longue distance à des tailles inférieures. Ces études démontrent que la prise en compte de nouveaux
paramètres, dans le but de s'approcher des conditions expérimentales, est susceptible d'apporter un
large panel de possibilités structurales pour les agrégats d'Ag.
Dans le cadre de plusieurs travaux expérimentaux, l'élaboration des nanoparticules d'Ag a d'ailleurs
conduit à l'obtention de particules ordonnées à petite taille (2 à 3nm [123], [33]), et d'objets non-
périodiques à plus grandes tailles, tels que des icosaèdres de 8 à 15nm [124], [125]. Aﬁn de comprendre
les mécanismes à l'origine de telles structures, des études théoriques prenant en compte de nouveaux
paramètres, tels que la cinétique et la température de croissance, ont été nécessaires.
En 2000, Baletto et al. [126] ont étudié par dynamique moléculaire les structures d'équilibre
d'agrégats d'AgN (N 6150 atomes) lors d'une croissance atome par atome, en fonction du ﬂux
d'atomes et de la température de croissance. La croissance des agrégats initialement de 55 atomes
jusqu'à 150 atomes est suivie à 400K, 500K, et 600K. Pour ces températures et un ﬂux d'atomes
modéré, l'ensemble des structures obtenue est non-périodique de type icosaédriques, décaédriques,
ou une hybridation de ces deux géométries. A 400K et 500K, l'ajout d'atomes sur les Ih55 entraîne
une transition vers une géométrie décaédrique qui s'achève à 75 atomes. Cette structure persiste
jusqu'à 150 atomes pour la croissance à 500K, alors qu'à 400K une seconde transition structurale
vers une géométrie icosaédrique a lieu. A 600K, la diﬀusion atomique est telle que la structure
initiale de l'agrégat de 55 atomes est instable. Au cours de la croissance atome par atome, la
géométrie de l'agrégat correspond à une hybridation des géométries Ih et Dh jusqu'à adopter une
structure Ih en ﬁn de croissance. Ces calculs démontrent qu'il existe des températures pour lesquelles
une croissance atome par atome peut entraîner des transitions structurales successives de type
Ih→ Dh→ Ih. Cependant, pour des croissances à des températures T6 400K , la structure obtenue
en ﬁn de croissance est aﬀectée par la cinétique du dépôt. En eﬀet, un ﬂux d'atomes plus rapide
favorise des géométries hybrides peu stables. A 400K, un tiers des agrégats obtenus ne sont plus Ih
mais Dh. A 500K et 600K, les structures les plus stables en ﬁn de croissance sont toujours le Dh et
l'Ih.
En 2001, l'étude de croissance atome par atome a été poursuivie sur des agrégats allant jusqu'à
600 atomes [35], pour un ﬂux d'atomes rapide, et des températures de 350K à 650K, aﬁn de
s'approcher des conditions cinétiques des travaux expérimentaux de D. Reinhard et al. [33]. Pour
les températures T6400K, les agrégats de 150 atomes, majoritairement Ih, continuent à croître selon
une géométrie icosaédrique, jusqu'à 600 atomes, par le biais d'une croissance couche par couche. Ces
icosaèdres métastables possèdent de multiples défauts, mais ils n'évoluent pas vers une structure
énergétiquement plus favorable car les basses températures limitent la diﬀusion atomique. Pour les
températures 450K6T<550K, les agrégats de 150 atomes, qui ont conservé la structure décaédrique
atteinte dès 75 atomes, évoluent vers une organisation Ih. Cette transition peut s'eﬀectuer selon
deux mécanismes de croissance. Le premier correspond à la formation d'îlots selon un empilement
icosaédrique en surface des particules, ce qui crée un axe de symétrie d'ordre cinq. Celui-ci se
propage alors jusqu'au centre de la particule, avec l'apport progressif de matière, jusqu'à former
un icosaèdre de 309 atomes. Le second correspond à la formation d'une large couche de surface,
d'empilement icosaédrique, qui provoque également la formation d'une symétrie d'axe cinq, qui
se propage dans le volume de l'agrégat. La transition Dh → Ih s'eﬀectue plus progressivement,
et l'arrangement icosaédrique est atteint à partir de 561 atomes. Quel que soit le mécanisme à
l'origine de la transition Dh→ Ih, la géométrie Ih est maintenue jusqu'en ﬁn de dépôt à l'issue de la
croissance de ces icosaèdres métastables. En revanche, à 600K, les agrégats instables de 150 atomes à
tendance Ih adoptent une structure Dh dès 192 atomes, et conservent cette géométrie jusqu'en ﬁn de
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croissance. Bien que des empilements icosaédriques se forment en surface des décaèdres, le système
ne possède pas assez d'énergie pour que cet empilement Ih se propage dans le volume de l'agrégat,
il évolue spontanément vers un empilement décaédrique avec l'apport d'atomes supplémentaires.
Enﬁn, à T>650K, l'organisation TOh fcc est la plus favorable à partir de 280 atomes.
Finalement, dans le cadre d'une croissance atome par atome, les études numériques suggèrent
que des agrégats Ih sont majoritairement attendus à petites tailles (D62nm). Puis, à plus grande
taille, la géométrie décaédrique est minoritaire, à cause de la cinétique de croissance qui favorise
des transitions Dh → Ih à basses températures (T<550K), et Dh → TOh fcc à partir de 650K.
La structure décaédrique est uniquement favorable à des tailles intermédiaires de 3-4nm à des
températures de croissance de l'ordre de 500K.
1.3.2.3 Etudes expérimentales sur les nanoparticules d'Ag
Structure des nanoparticules d'Ag élaborées par voie physique et chimique
Expérimentalement, il existe un large panel de méthodes d'élaboration par voie physique et chi-
mique, qui permettent de former des nanoparticules d'Ag de diﬀérentes tailles, morphologies, et
structures. Certaines nanoparticules sont étudiées en tant qu'agrégats libres, d'autres en solution,
ou bien supportées sur des substrats amorphes ou cristallins, ou encore enterrées dans des matrices,
en fonction des méthodes de préparation, et des applications expérimentales recherchées.
Elaboration par voie physique
Plusieurs études structurales de nanoparticules d'Ag de taille de 1 à 10nm, élaborées par agréga-
tion en vol en phase vapeur, ont été réalisées.
M. A. Gracia-Pinilla et al. [127] se sont intéressés à des objets de 1 à 5nm, obtenus à partir d'une
vapeur saturée en atomes d'Ag, issus du bombardement ionique d'une cathode métallique, avant
nucléation au contact d'un mélange d'Ar et d'He gazeux. Les caractérisations ex-situ par HRTEM
de ces nanoparticules indiquent des structures icosaédriques, et une faible proportion de décaèdres
pour des tailles de 4 à 5nm.
Cependant, une évolution structurale diﬀérente a été observée par A. Volk et al. [123] en fonction
de la taille d'agrégats de 2 à 4nm élaborés à très basse température (T ∼0.37K). Les atomes d'Ag,
évaporés thermiquement, nucléent en vol lors de l'introduction d'un jet de goutelettes d'He liquide.
Les particules d'Ag formées sont alors déposées in-situ sur des grilles de TEM, puis caractérisées ex-
situ. Trois organisations structurales diﬀérentes sont observées pour trois diamètres moyens (Dmoy.)
distincts. Les particules de plus petites tailles (Dmoy. = 2.6nm) sont constituées d'un monodomaine
fcc, celle de tailles intermédiaires (Dmoy. = 3.4nm) sont décaédriques, alors que les plus grosses
(Dmoy. = 3.9 nm) sont des icosaèdres. Cette évolution structurale, de type fcc → Dh → Ih avec la
taille des particules, est en désaccord avec les structures attendues dans le cadre d'une minimisation
purement énergétique du système. Les auteurs attribuent de telles géométries aux conditions de
croissance hors équilibre (vitesse de nucléation rapide, très basse température) qui favorisent un
arrangement structural métastable des nanoparticules.
Malgré le coût énergétique dû aux déformations structurales au sein d'icosaèdres de 5nm, les
travaux précédents démontrent que cette géométrie est possible à de telles tailles expérimentalement,
et qu'elle peut être majoritaire. En outre, des icosaèdres bien plus gros, et stables en température,
ont également été observés.
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Figure 1.32  Histogrammes de taille des nanoparticules d'Ag de structure (a) fcc (Dmoy. = 2.6nm),
(b) Dh (Dmoy. = 3.4nm), (c) Ih (Dmoy. = 3.9nm) [123].
Figure 1.33  Images HRTEM des nanoparticules d'Ag de structure (a) Ih (Dmoy. = 3.9nm), (b)
Dh (Dmoy. = 3.4nm), (c) fcc (Dmoy. = 2.6nm) [123].
D. Reinhard et al. [33] ont étudié in-situ la structure de nanoparticules d'Ag libres, de 2 à 11nm,
grâce à des mesures de diﬀraction électronique de ces agrégats en vol. Cette expérience in-situ
permet non seulement de s'aﬀranchir de tous risques de pollution des particules, mais aussi des
éventuelles interactions avec un environnement quelconque (substrat, matrice, solution,...) qui peu-
vent inﬂuencer l'arrangement atomique au sein des objets. L'évaporation thermique des atomes
d'Ag qui rencontrent un gaz inerte à température ambiante provoque la nucléation et la forma-
tion des nanoparticules en quelques nanosecondes. Les particules de diamètre D 6 3nm, présentent
un arrangement atomique fcc avec des fautes d'empilement ou sont icosaédriques. Pour des tailles
de 3 à 5nm, les structures décaédriques et icosaédriques coexistent. Pour des tailles supérieures
(5nm6D611nm), les particules sont soit icosaédriques, soit constituées de plusieurs domaines d'or-
ganisation fcc. En revanche, la géométrie décaédrique est inexistante. En outre, pour ces grandes
tailles, la proportion de particules Ih par rapport à la structure fcc est fonction de la température
d'évaporation des atomes d'Ag. Pour les plus faibles températures (1260C 6 Tévap. 6 1300C
) la structure Ih est majoritaire, alors qu'elle disparaît à Tévap. = 1400C, au proﬁt de la struc-
ture fcc. L'existence des icosaèdres de grande taille est attribuée à la cinétique de croissance très
rapide, qui limite la relaxation structurale, et favorise la croissance de telles structures métastables.
Néanmoins, l'augmentation du nombre de grosses particules fcc avec la température d'évaporation
montre que la mobilité atomique, associée à cette énergie thermique, est suﬃsante pour permettre
des réorganisations structurales. La diﬀusion atomique entraîne alors une transition de la géométrie
icosaédrique vers la structure fcc plus favorable énergétiquement.
Il est intéressant de confronter l'ensemble de ces travaux basés sur une méthode d'aggrégation en
vol, avec des vitesses de croissance élevées et un refroidissement rapide des atomes préalablement en
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phase vapeur, à une méthode d'élaboration par voie physique qui permet une cinétique de croissance
plus lente et qui favorise davantage l'obtention d'une structure à l'équilibre thermodynamique.
Dans le cadre de son travail de thèse de doctorat dans notre groupe (2013), Z. Kataya [26]
a étudié la structure de nanoparticules d'Ag de 2 à 8 nm, élaborées sous ultra-vide grâce à une
méthode d'évaporation par bombardement électronique, suivie d'une condensation sur substrat
amorphe de type C/SiO2/Si. Les atomes diﬀusant sur le substrat sont piégés sur des défauts de
surface. Ils constituent alors des sites de nucléation qui entraînent une croissance atome par atome
des nanoparticules. Les ﬂux d'atomes très faibles permettent une cinétique de croissance de plusieurs
heures. A température ambiante, les particules de 2 à 3 nm sont icosaédriques, ou présentent une
organisation fcc avec de nombreux défauts plans. Ces petites particules supportées présentent donc
des structures proches de celles des agrégats libres étudiés in-situ par D. Reinhart et al. [33]. Néan-
moins, pour les tailles intermédiaires (3nm6D66nm) seule la géométrie décaédrique est observée.
A plus grande taille (6nm6D68nm), certaines particules adoptent une structure icosaédrique, et la
structure fcc multi-domaines est majoritaire à grande taille. Aﬁn d'étudier la stabilité structurale
de ces agrégats, des recuits thermiques jusqu'à 400C ont été eﬀectués. La mobilité atomique en-
traîne une augmentation de la taille des particules par des phénomènes de mûrissement d'Oswald,
et de coalescence dynamique, qui conduit à la formation de nanoparticules décaédriques de 3nm
à 5nm, et de structure Ih ou fcc multi-domaines de 5 à 8nm. Cependant, la structure Ih devient
majoritaire à grande taille, ce qui signiﬁe que les phénomènes de diﬀusion atomique en température
sont à l'origine de réorganisations structurales, qui favorisent une géométrie icosaédrique fortement
contrainte à grande taille, au détriment de la structure fcc. Lors de l'élaboration en température
(200C), la structure décaédrique obtenue aux tailles intermédiaires disparaît.
Elaboration par voie chimique
D'autres études structurales sur des nanoparticules élaborées par voie chimique ont été eﬀectuées.
Par exemple, S. Carturan et al. [128] se sont intéressés à la structure de particules d'Ag de l'ordre
de 3nm, enterrées dans une matrice transparente à base de polymères ﬂuorés (préalablement dopée
au potassium). L'élaboration de ces particules d'Ag repose sur un échange ionique des ions K+
et Ag+ au sein de la matrice lors de son immersion dans une solution d'AgNO3. Après réduction
par traitement thermique à 300C sous atmosphère d'hydrogène, des mesures de diﬀusion des
rayons X et d'HRTEM indiquent que les nanoparticules d'argent de 3nm présentent une structure
monodomaine d'organisation fcc.
G. Battaglin et al. [129] ont aussi observé une organisation de type fcc au sein de particules d'Ag
de 6 à 8nm, et enterrées dans un verre de silice par le biais d' une méthode d'élaboration également
basée sur un processus d'échange ionique, suivie de traitements thermiques, puis d'irradiations
par faisceau d'ions He et laser. D'après des mesures d'EXAFS et de diﬀusion des rayons X, les
nanoparticules de 6nm présentent une légère contraction des distances interatomiques (<1%), alors
que celles de 8nm ne sont pas contraintes, et présentent une organisation fcc semblable à celle de
l'Ag massif.
Si ces travaux démontrent l'existence de particules de taille inférieure à 8nm avec un arrangement
atomique fcc, des particules plus grosses de structures icosaédriques et décaédriques sont également
observées dans le cadre d'élaborations par voie chimique.
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Q. Zhang et al. [125] ont étudié par HRTEM la structure d'une distribution de nanoparticules
d'Ag, de diamètre moyen D = 9.1 ± 3.6nm, synthétisées en solution colloïdale par une méthode
polyol. Pour de faibles concentrations du précurseur d'Ag, les plus petites particules de la distri-
bution adoptent des structures de type Dh ou TOh, alors que des icosaèdres de 10 à 12nm sont
observés. De plus, une disparition des structures Dh et TOh, au proﬁt de la structure Ih, a lieu avec
l'augmentation de la concentration du précurseur. Ainsi, plus la cinétique de croissance est rapide,
plus la structure Ih est abondante. Ce phénomène souligne l'inﬂuence des conditions cinétiques
sur les facteurs thermodynamiques du système, ainsi que l'importance des blocages cinétiques qui
favorisent des structures métastables (Figure 1.34).
Figure 1.34  (A) Image TEM de nanoparticules d'Ag de diamètre moyen D = 9.1±3.6nm. Images
HRTEM des icosaèdres selon les axes de symétrie (B) deux, (C) trois, et (D) cinq [125].
Y. Sun et al. ont également obtenu des structures icosaédriques dans une gamme de taille de 4 à
15nm, pour des nanoparticules d'Ag élaborées en solution colloîdale en présence d'agents réducteurs
organiques [124] , [130].
Si la structure icosaédrique est régulièrement observée pour des tailles de 10 à 20nm, les méthodes
d'élaboration par voie chimique permettent également d'exploiter les blocages cinétiques, au cours
de la croissance des nanoparticules en solution, aﬁn de synthétiser de grosses particules décaédriques
(50 à 100nm)[11], [131]. Par exemple, les nanoparticules d'Ag élaborées par Y.Gao et al. [132], lors de
la réduction d'AgNO3 dans un solution de DMF et PVP, sont des décaèdres de 100nm qui résultent
de l'auto-assemblage en solution de tétraèdres individuels préalablement formés.
Bilan
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D'après l'ensemble de ces études expérimentales, l'arrangement atomique des nanoparticules d'Ag
peut aussi bien être non-périodique (Ih, Dh), que périodique (fcc), sur diverses gammes de taille.
Ces résultats démontrent alors le rôle essentiel des conditions cinétiques de croissance sur les fac-
teurs thermodynamiques du système. Les pièges cinétiques sont nombreux, même pour des vitesses
d'élaboration lentes, et conduisent à l'obtention de structures non prédites dans le cadre de consi-
dérations purement énergétiques. Ainsi des structures périodiques fcc peuvent être obtenues dès les
petites tailles (D≤3nm), alors qu'à plus grandes tailles des structures non-périodiques contraintes
et métastables, majoritairement icosaédriques, peuvent devenir prédominantes.
Etude de la fusion des nanoparticules d'Ag
En raison du nombre réduit d'atomes, d'un ratio surface/volume plus élevé, et d'une plus faible
coordinence moyenne par atome, la température de fusion des nanoparticules d'Ag est inférieure à
celle du matériau massif (1233K soit 960◦C). Par exemple, les travaux théoriques par dynamique
moléculaire de Q. Jiang et al. [50], basés sur l'évolution du déplacement moyen des atomes au sein
de nanocristaux d'Ag en fonction de la température, prédisent une température de fusion de 200C,
375C, 500C, pour des diamètres respectifs de 3nm, 4nm, et 5nm. Néanmoins, les interactions
des nanoparticules avec leur environnement peuvent signiﬁcativement modiﬁer la température de
fusion. Expérimentalement, plusieurs études sur la fusion de nanoparticules d'Ag supportées ont été
réalisées.
En 2012, T. Yonezawa et al. [133] ont observé en temps réel, à l'aide de mesures HRTEM, la
fusion de nanoparticules d'Ag de 5 à 40 nm, élaborées in-situ, et supportées sur des billes de silice,
elles-mêmes disposées sur un ﬁlament en tungstène. La fusion des nanoparticules de 5nm se produit
à une température de 580C.
La même année, S.A. Little et al. [134] ont étudié par spectroscopie ellipsométrique, la fusion en
temps réel de nanoparticules d'Ag de 3 à 10 nm, élaborées in-situ par pulvérisation magnétron et
condensation sur une surface de silice amorphe. Les résultats indiquent que la température de fusion
des particules de 3nm est de l'ordre de 500K (∼ 230C), et celle des particules de 10nm de l'ordre
de 775K (∼ 500C). En outre, la comparaison des images de TEM et des spectres de diﬀusion des
RX, mesurés avant et après la fusion des nanoparticules, démontrent que des agrégats plus gros,
mais amorphes, sont obtenus après retour à température ambiante (Figure 1.35).
Néanmoins, selon les conditions expérimentales de température et de pression, les travaux de
I. Shyjumon et al. (2006) [56] suggèrent que la fusion des nanoparticules d'Ag peut s'accompagner
de la vaporisation immédiate des atomes d'Ag. Les nanoparticules étudiées sont obtenues par pul-
vérisation magnétron, suivie d'une agrégation en phase vapeur sous gaz d'Ar, avant d'être déposées
sur un substrat de Si(100). La fusion est alors suivie en temps réel par diﬀusion des RX aux grands
angles, et pour plusieurs échantillons contenant des familles de particules monodisperses de dif-
férentes tailles moyennes (8 à 17nm). La fusion des nanoparticules de 8nm (resp. 17nm) se produit
à une température de l'ordre de 780K soit 507C (resp. 925K soit 652C). En outre, les spectres
de diﬀusion, après retour à température ambiante, indiquent qu'aucun domaine cohérent d'Ag ne
se reforme lors de la descente en température. Les échantillons sont alors recuits, mais aucune trace
de nanoparticules d'Ag n'est observée. Les auteurs suggèrent que la fusion à basse pression des
particules est suivie d'un processus d'évaporation des atomes d'Ag.
Finalement, la fusion de nanoparticules d'Ag de taille inférieure à 5nm est régulièrement observée
expérimentalement pour une température inférieure à 600C .
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Figure 1.35  (a) Evolution de la température de fusion en fonction de la taille des nanoparticules
d'Ag. (b) Spectres de diﬀusion des rayons X aux grands angles des nanoparticules avant traitement
thermique (en noir), et après traitement thermique (en rouge). Images SEM d'une population de
nanoparticules (c) de diamètre moyen de 8.4 nm avant traitement, et (d) après traitement thermique
[134].
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1.4.1 Le système Cobalt-Argent
Le système cobalt-argent suscite un grand intérêt en raison des propriétés physico-chimiques re-
marquables de chacun de ces métaux (cf. 1.4.4). Bien que le diagramme de phase de ce système
présente une lacune de miscibilité presque totale à température ambiante (Figure 1.36), et que par
conséquent aucun alliage AgCo n'existe à l'échelle du matériau massif, la possibilité d'un couplage
des propriétés de ces éléments, sous forme de nanoparticules bimétalliques, est à l'origine de nom-
breuses études théoriques et expérimentales. En eﬀet, à taille réduite, les eﬀets de conﬁnement et
l'importance des atomes de surface inﬂuencent la thermodynamique du système, si bien que cette
immiscibilité pourrait être moins marquée. L'élaboration de telles particules bimétalliques ouvre
la voie à la création de nanomatériaux innovants, exploitant par exemple simultanément les pro-
priétés ferromagnétiques du cobalt et plasmoniques de l'argent pour de nouvelles applications dans
le domaine de la magnéto-optique [22].
Figure 1.36  Diagramme de phase du système cobalt-argent dans le matériau massif [135].
Par ailleurs, les propriétés du nanoalliage AgCo sont contrôlées par la morphologie, l'organisation
structurale, et la conﬁguration chimique des particules, qui dépendent des paramètres thermody-
namiques du système. A petite taille, la faible énergie de surface de l'argent qui est deux fois in-
férieure à celle du cobalt (ESAg = 553 meV.at
-1, ESCo = 961 meV.at
-1 [81]), la diﬀérence des rayons
atomiques des deux métaux (RAg = 1.59Å, RCo = 1.38Å [136]), la diﬀérence des énergies de cohé-
sion des paires monoatomiques (Ecohés. Ag = 2.95 eV.at-1, Ecohés. Co = 4.45 eV.at-1 [136]), et l'écart
des distances interatomiques du Co et de l'Ag (dAg-Ag (fcc) = 2.889Å, dCo-Co (fcc) = 2.507Å [137])
sont des facteurs qui inﬂuencent la conﬁguration des objets. Le bilan énergétique issu de l'ensemble
de ces paramètres suggère qu'une ségrégation des métaux est attendue dans les nanoparticules, avec
une occupation préférentielle des sites de surface par les atomes d'Ag. Néanmoins, selon la taille
et la composition des particules, mais aussi selon la température et les conditions cinétiques de
croissance, diverses conﬁgurations chimiques ont été obtenues expérimentalement.
Aﬁn de prédire les conﬁgurations d'équilibre des nanoparticules d'AgCo, et ainsi maîtriser leurs
propriétés physico-chimiques, de nombreux travaux théoriques et expérimentaux sont eﬀectués dans
le but de construire le diagramme de phase de ce nanoalliage.
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Etudes structurales des agrégats d'AgCo
Tout d'abord, plusieurs études numériques par dynamique moléculaire et basées sur le modèle de
l'atome immergé (embedded atom method) ont été eﬀectuées sur des agrégats d'AgCo de diﬀérentes
tailles, et de diﬀérentes compositions, aﬁn de déterminer la conﬁguration chimique la plus stable,
suite à un processus de refroidissement d'une goutte liquide.
En 2006, F.Dorfbauer et al. [138] ont par exemple étudié le rôle de la composition sur l'arrange-
ment structural et chimique, au sein d'agrégats riches en Co de 864 atomes (∼2.8nm) à 100K, et
préalablement fondus à 1300K. Les agrégats obtenus sont des octaèdres tronqués, composés d'un
domaine de Co au c÷ur, et d'une coquille d'Ag qui devient incomplète pour une composition en
Ag inférieure à 30%. Pour une composition Ag0.3Co0.7, l'étude ﬁne de l'organisation structurale du
c÷ur de cobalt indique une coexistence des arrangements atomiques fcc et hcp.
En 2012, X. Xu-Yang et al. [139] ont identiﬁé un éventail de conﬁgurations chimiques possibles
en fonction de la composition, suite au refroidissement d'agrégats d'Ag1-xCox de 561 atomes à 200K,
et préalablement fondus à 2000K. Les agrégats bimétalliques très pauvres en Co (x≤0.2), présentent
deux groupements distincts d'atomes de Co localisés en subsurface des particules. Pour des compo-
sitions de 30 à 40% de Co, un seul domaine de Co non-centré, et entouré d'atome d'Ag selon une
conﬁguration Janus-like, sont obtenus. Puis la conﬁguration chimique évolue vers une conﬁguration
c÷ur-coquille (Co-Ag) pour 0.5≤x≤0.6. Pour l'ensemble de ces compositions (0.1≤x≤0.6), les par-
ticules sont des icosaèdres basés sur un arrangement atomique fcc déformé. Pour les compositions
très riches en Co (x>0.7), les agrégats possèdent une coquille d'Ag incomplète qui s'accompagne
d'une transition structurale du c÷ur de Co selon une organisation hcp. Ces résultats sont en accord
avec l'étude précédente [138]. X. Xu-Yang et al. suggèrent alors que la structure hcp du domaine du
Co est inhibée tant que tous les sites de surface sont occupés par l'Ag, et que la coquille contraint
l'organisation structurale du c÷ur de Co (Figure 1.37).
Figure 1.37  Evolution de la conﬁguration chimique des agrégats d'AgCo de 561 atomes en
fonction de la composition décroissante en Co. Les sphères claires (resp. foncées) représentent les
atomes d'Ag (resp. de Co). La première ligne correspond à une vue éclatée de l'ensemble des agrégats.
La deuxième ligne (resp. la troisième ligne) est une vue de la surface (resp. d'une section transverse)
des agrégats [139].
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Un autre travail par dynamique moléculaire, utilisant également le modèle de l'atome immergé, a
permis d'étudier l'évolution en température d'agrégats d'AgCo de 201 atomes à diﬀérentes compo-
sitions [140]. La conﬁguration initiale est celle résultant d'un octaèdre tronqué relaxé à 0K, avant
une montée en température à 200K, 500K, et 1000K. Pour un agrégat d'Ag200Co1 à 0K, l'atome de
Co est localisé au niveau d'un site subsurface juste sous la couche externe d'Ag, avant de migrer
au c÷ur de la particule dès 200K. Ce phénomène souligne l'existence d'une barrière énergétique
qui limite la diﬀusion d'un atome de cobalt d'un site en subsurface vers la position au centre de
la particule, qui est légèrement moins coûteuse énergétiquement dans le cadre de ce modèle. Pour
des particules pauvres en Co (0.1≤x≤0.2), les atomes de Co sont initialement dispersés sous forme
de petits amas isolés en subsurface à 0K, avant de se regrouper pour former un monodomaine avec
l'augmentation de la température. Pour les particules riches en Co (0.7≤x≤0.9), les sites de surface
sont majoritairement occupés par l'Ag à 0K. Les rares atomes d'Ag présents dans le volume de l'a-
grégat migrent vers la surface avec l'augmentation de la température, ce qui conduit des structures
composées d'un c÷ur de Co, et d'une coquille d'Ag incomplète dès 500K. En revanche pour les com-
positions intermédiaires (0.3≤x≤0.6), la conﬁguration chimique de type "onion-like" est obtenue.
Cette conﬁguration est composée d'une couche d'Ag en surface, ainsi que d'un c÷ur d'Ag, et d'une
(ou plusieurs) couche(s) concentrique(s) de Co en subsurface. Le recuit de telles structures conduit
à une migration progressive des atomes de Co (resp. d'Ag) vers le c÷ur (resp. la surface) des agré-
gats d'AgCo. A 1000K, les particules composées de 40 à 60% de cobalt sont de type c÷ur-coquille
(Co-Ag), alors que celles constituées de 30% de Co adoptent une conﬁguration Janus-like. Les au-
teurs expliquent que lorsque la quantité de cobalt est suﬃsante pour former une couche complète en
subsurface, il est alors moins coûteux énergétiquement pour les agrégats d'évoluer vers une conﬁgu-
ration c÷ur-coquille (Co-Ag). Néanmoins, cette transition de conﬁguration chimique n'est possible
que si la température est suﬃsante pour franchir la barrière énergétique qui permet la diﬀusion des
atomes de Co au c÷ur des agrégats.
Il est intéressant de confronter ces travaux aux études réalisées par T. Van Hoof et al. à l'aide
de simulations Monte Carlo Metropolis [141], [142]. En 2004, une première étude est menée sur
l'évolution de la conﬁguration chimique des agrégats d' Ag201-NCoN en fonction de la composition,
et de la température [142]. La géométrie initiale des agrégats est octaédrique tronquée. Pour les
particules très pauvres en Co (N<20), deux groupements d'atomes de Co en subsurface sont observés
à 100K, avant de n'en former qu'un seul avec l'augmentation de la température à 500K. Pour
20≤N≤50, un seul groupement d'atomes de Co localisé en subsurface, ou au c÷ur de l'agrégat,
est obtenu. Ces deux tendances sont équiprobables à 500K. Ce phénomène met en évidence la
compétition énergétique entre les sites de subsurface, et les positions au c÷ur, avec l'augmentation de
la composition de Co. Pour N>50 (v25% de Co), les nanoparticules sont constituées d'un domaine
de Co localisé au c÷ur, et d'une coquille d'Ag qui devient incomplète pour N>79. Au-delà, les
atomes d'Ag occupent majoritairement les sites de surface de plus faible coordinence tels que les
sommets, les arêtes, et les facettes (100). La conﬁguration est conservée à 500K. En 2005, l'étude
a été poursuivie jusqu'à des agrégats de 3000 atomes [141]. Il a été montré que la composition
minimale pour l'obtention d'une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) est fonction de la taille des
agrégats. La migration du domaine de cobalt de la subsurface vers le c÷ur de la particule se produit
dès des compositions en cobalt supérieures à 10% au sein d'agrégats de 1000 atomes, alors qu'elle
n'a lieu qu'à partir d'une composition de l'ordre de 25% pour des agrégats de 200 à 500 atomes.
Très récemment (2013), le rôle essentiel de la structure géométrique sur la conﬁguration chimique
des agrégats d'AgCo a également été étudié par D. Bochicchio et al. [72]. Les simulations par
dynamique moléculaire, basées sur un potentiel de liaisons fortes à N-corps, sont utilisées pour
déterminer la conﬁguration chimique stable à 0K, pour des tailles et des compositions comparables,
au sein d'agrégats d'AgCo de géométrie octaédrique tronquée (TOh1289), décaédrique (Dh1228), et
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icosaédrique (Ih1415). Pour les TOh d'Ag1289-NCoN tels que 20≤N≤200, un domaine de cobalt se
forme en subsurface d'une facette (100) de l'agrégat, et certains de ces atomes de Co occupent les
sites de surface de la facette au détriment des atomes d'Ag. Pour les Dh de Marks d'Ag1228-NCoN
tel que 50≤N≤200, un domaine de cobalt est obtenu en subsurface d'une facette "(100)-like", et
aucun des sites de surface n'est occupé par des atomes de Co. Ces deux géométries adoptent donc
une conﬁguration chimique de type Janus-like. En revanche, la géométrie icosaédrique présente une
conﬁguration chimique diﬀérente. Pour des agrégats d'Ag1415-NCoN tels que N≤55, soit l'équivalent
des deux couches internes de cet icosaèdre composé de huit couches concentriques, un domaine de
Co symétrique se forme au centre de l'agrégat, et engendre une conﬁguration de type c÷ur-coquille
(Co-Ag). Puis pour N=147, soit l'équivalent du nombre d'atomes des trois couches de c÷ur de l'Ih,
le c÷ur de Co s'étend asymétriquement par rapport au centre de l'agrégat. Enﬁn, pour N=309,
soit l'équivalent du nombre d'atomes des quatre couches de c÷urs de l'Ih, un domaine de cobalt
asymétrique s'étend du centre de l'agrégat jusqu'en subsurface. La conﬁguration chimique devient
très proche d'une conﬁguration "Janus-like". Dans ces gammes de tailles et de compositions, le rôle
de la structure géométrique des agrégats sur la conﬁguration chimique s'explique par le fait que les
atomes de Co occupent préférentiellement les sites où les compressions sont les plus fortes, aﬁn de
minimiser le gradient de pression existant [143]. Ces sites sont situés sous les facettes (100) pour les
agrégats TOh et Dh de Marks. Dans le cas de l'Ih, le site au c÷ur subit les plus fortes contraintes,
conduisant à la formation d'un c÷ur de Co. Cependant, dès lors que la quantité de Co est suﬃsante
pour remplir les deux premières couches de c÷ur, les sites de plus forte compression deviennent
ceux localisés en subsurface, ce qui conduit à une extension asymétrique du domaine de Co du c÷ur
vers la surface des particules (Figure 1.38).
Figure 1.38  Evolution de la conﬁguration chimique des agrégats d'AgCo à diﬀérentes composi-
tions, et pour plusieurs géométries structurales telles que l'octaèdre tronqué (TOh), le décaèdre de
Mackay (Dh), et l'icosaèdre Ih. Les sphères grises (resp. bleues) représentent les atomes d'Ag (resp.
de Co)[72].
Enﬁn, des travaux sur l'inﬂuence de la cinétique de croissance sur la structure et la conﬁgura-
tion chimique d'agrégats d'AgCo, ont été eﬀectués par I. Parsina et al. [136]. L'étude réalisée par
dynamique moléculaire, entre 450K et 650K, s'intéresse au rôle de la taille et de la composition
sur la conﬁguration chimique d'agrégats de 55 à 600 atomes, résultant de la croissance atome par
atome du Co sur des c÷urs d'Ag de diﬀérentes tailles, et de diﬀérentes structures initiales. D'une
part, indépendamment des considérations de taille et de structure, plusieurs phénomènes sont ob-
servés. L'ajout d'un seul atome de Co sur un agrégat d'Ag entraîne la migration de l'atome de Co au
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niveau d'un site de subsurface. Puis jusqu'à des compositions en Co inférieures à 40% en moyenne, les
atomes de Co s'agglomèrent pour former un domaine de cobalt en subsurface d'un agrégat d'AgCo
selon une conﬁguration chimique Janus-like. Néanmoins, à basse température (T=450K), et pour
des compositions en Co inférieures à 15%, les forces motrices du système favorisent l'occupation de
plusieurs sous-sommets plutôt qu'un seul par les atomes de Co si bien que plusieurs groupements de
Co sont formés en subsurface, avant de se regrouper lorsque le nombre d'atomes de Co augmente.
Au-delà de 40% de Co, le domaine de cobalt grossit et migre peu à peu vers le c÷ur de la particule,
si bien qu'une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) est obtenue (Figure 1.39 (a)). La composition
chimique est alors identiﬁée comme étant le principal facteur qui gouverne la conﬁguration chimique
des agrégats étudiés. En eﬀet, grâce à l'étude des conﬁgurations d'équilibre obtenues à l'issue du
refroidissement d'une goutte liquide, les auteurs s'assurent que la conﬁguration Janus-like est bien la
plus favorable pour des compositions plus pauvres en Co (<40%) pour la gamme de taille étudiée.
En outre, l'ajout d'atomes d'Ag sur des agrégats c÷ur-coquille (Co-Ag), entraîne une transition
vers la conﬁguration Janus-like dès que la composition en Co devient inférieure à 40% (Figure 1.39
(b)). La composition maximum en Co ([Co]>40%) à partir de laquelle s'eﬀectue la transition de
la conﬁguration Janus-like vers la conﬁguration c÷ur-coquille entre 450K et 650K est donc plus
élevée que celle obtenue pour les simulations Monte Carlo Metropolis entre 100K et 500K par T.
Van Hoof et al. [141], [142] pour des particules de tailles similaires ([Co]>25%).
Figure 1.39  (a) Evolution du paramètre ∆(eV) (∆ = (Eagrégat −NEcohésion)/N2/3) en fonction
du nombre d'atomes N d'un agrégat d'Ag75CoN au cours du dépôt d'atome de Co sur un c÷ur d'Ag
initialement Ih. (b) Transition de la conﬁguration c÷ur-coquille à la conﬁguration Janus-like après
le dépôt de 162 atomes d'Ag sur un agrégat d' Ag147Co178 à 650K[136].
Par ailleurs, le rôle de la taille et de la structure initiale du c÷ur sont étudiés grâce à la croissance
du Co sur diﬀérents c÷urs d'Ag initiaux. Par exemple, pour des c÷urs d'Ag Dh146 et Ih147 de tailles
comparables mais de structures diﬀérentes, l'évolution de la conﬁguration chimique est similaire,
mais celle de l'organisation structurale diﬀère. Les agrégats d'AgCo de composition inférieure à 30%
de Co sont de type Janus-like, puis ils évoluent vers une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag). Pour
le c÷ur d'Ag Ih147, la géométrie Ih est globalement conservée au cours du dépôt de Co, et conduit à
une transition vers une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) constituée d'un c÷ur de Co icosaédrique
entouré d'Ag. En revanche, pour le c÷ur d'Ag Dh146, la géométrie Dh n'est pas conservée au cours
du dépôt de Co, et une transition vers une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) constituée d'un
c÷ur de Co icosaédrique est observée. De plus, la même structure est observée lors de la croissance
d'atomes de Co sur un c÷ur d'Ag de géométrie TOh201. Ainsi, quelle que soit la structure des c÷urs
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d'Ag initiaux de 55 à 309 atomes, l'étude montre que la tendance du Co à former des icosaèdres à
petite taille se retrouve dans les agrégats d'AgCo. L'organisation Ih du domaine de Co est même
observée à plus faible composition en Co sous la conﬁguration Janus-like Ag201Co64, pour les c÷urs
d'Ag initiaux TOh201. Contrairement aux travaux de D. Bochicchio et al. [72], la structure du c÷ur
d'Ag n'inﬂuence pas la position du domaine de Co dans l'agrégat AgCo. En particulier, le dépôt
d'atomes de Co sur des c÷urs d'Ag icosaédriques n'entraîne pas la formation d'un domaine de cobalt
au c÷ur de la particule pour de faibles compositions en Co (<20%), mais induit la formation d'un
domaine en subsurface. Cette diﬀérence peut résulter du fait que les travaux de D. Bochicchio et al.
sont réalisés à 0K sur des particules plus grosses (∼ 1300 atomes) et sans tenir compte des eﬀets
de la cinétique de croissance.
Bilan
L'ensemble des études théoriques réalisées sur les agrégats d'AgCo démontre une tendance à la
ségrégation des deux métaux à taille réduite. La conﬁguration chimique des particules dépend de la
taille, de la composition, et de la structure des agrégats, ainsi que de la température. Néanmoins,
de grandes tendances sont identiﬁées. La conﬁguration chimique est majoritairement inﬂuencée par
la composition des agrégats. Pour les particules très riches en Ag, un regroupement des atomes de
Co (en un ou plusieurs domaines) est régulièrement observé en subsurface des agrégats, et permet
de réduire les contraintes de déformation. L'augmentation de la composition en Co peut conduire à
la formation d'un domaine de Co plus gros, qui migre progressivement vers le c÷ur de la particule,
et provoque une transition de la conﬁguration Janus-like vers une particule c÷ur-coquille (Co-Ag).
Tant que la quantité d'Ag est suﬃsante pour former une couche complète en surface, les agrégats
d'AgCo présentent majoritairement une géométrie structurale basée sur une organisation fcc qui est
plus ou moins distordue en fonction de leur taille (Ih, Dh, TOh). Lorsque le nombre d'atomes d'Ag
est trop faible pour que ce métal occupe tous les sites de surface, certaines études indiquent que
l'organisation du domaine de Co peut évoluer vers un arrangement atomique hcp. Cependant, dans
le cas d'une géométrie icosaédrique, les contraintes sont plus fortes au niveau des sites au c÷ur de la
particule et peuvent conduire à la formation d'un domaine de Co au c÷ur plutôt qu'en subsurface
pour de faibles compositions en Co.
Etude de la fusion des agrégats d'AgCo
L'intérêt des études théoriques menées sur les mécanismes de la fusion du nanoalliage AgCo repose
sur la diﬀérence importante des températures de fusion de ces métaux à l'état massif, ainsi que sur
leur tendance à la ségrégation. Des agrégats d'AgCo de type c÷ur-coquille (Co-Ag) pourraient
alors présenter une coexistence d'une coquille d'Ag liquide, en surface d'un c÷ur de Co solide. La
possibilité d'un tel comportement en température a été mise en évidence par des simulations sur
des agrégats de 1 à 4nm.
Par exemple, Z. Kuntová et al. [144] se sont intéressés à la fusion d'icosaèdres c÷ur-coquille
(Co-Ag) de deux tailles diﬀérentes (Ag32Co13 et Ag72Co55). Cette étude réalisée par dynamique
moléculaire, démontre qu'une pré-fusion de la coquille d'Ag se produit avant la fusion complète de
l'agrégat. Néanmoins, la diﬀérence de température de fusion de la coquille et du c÷ur est fonction
de la taille des agrégats, si bien qu'elle est très faible au sein des objets d'une cinquantaine d'atomes.
Pour les agrégats Ag32Co13 (∼1nm), la coquille d'Ag fond à 630K, et est suivie par la fusion du
c÷ur de Co dès 650K. En revanche, pour les agrégats Ag72Co55 (∼1.5nm), une coquille d'Ag liquide
en surface d'un c÷ur de Co solide est observée dès 630K, puis persiste sur une gamme de 130K,
jusqu'à la fusion du c÷ur à 750K.
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La fusion d'agrégats c÷ur-coquille (Co-Ag) de plus grandes tailles (300 à 3000 atomes), a été
étudiée par T. Van Hoof et al. par le biais de simulations par dynamique moléculaire [141]. Pour ces
agrégats, la fusion de la coquille d'Ag se produit à une température inférieure à 900K, alors que la
fusion des c÷urs de cobalt a lieu à plus haute température (>1200K), et s'eﬀectue en deux étapes.
Une pré-fusion des deux couches externes du c÷ur s'établit à 1200K, si bien qu'une coexistence
de cobalt à l'état liquide et solide est observée. La fusion se propage progressivement des couches
externes vers le centre, et la fusion complète du c÷ur est atteinte pour des températures inférieures à
1500K. La comparaison de la fusion d'agrégats d'AgCo, et d'agrégats de Co purs, pour des domaines
de Co de tailles similaires, indique que la présence de la coquille d'Ag n'a pas d'inﬂuence signiﬁcative
sur la température de fusion du c÷ur de Co. Cette dernière est uniquement fonction de la taille du
c÷ur. En outre, pour les agrégats de 3000 atomes, deux mécanismes de fusion de la coquille d'Ag
sont mis en évidence en fonction de l'épaisseur de la coquille. Lorsque la coquille n'excède pas trois
monocouches, celle-ci subit une transition à 600K d'un état ordonné vers un état amorphe, avant sa
fusion à 900K. En revanche, à partir de quatre monocouches d'Ag, aucune amorphisation préalable
de la coquille n'a lieu avant la fusion.
D'après ces calculs, la fusion de l'Ag et du Co au sein de nanoparticules d'AgCo (≤5nm) se
produisent à des températures très diﬀérentes, et inférieures à celles des monométalliques massifs
(TAg=1233K, et TCo=1768K). Dans le cadre de travaux expérimentaux, et en cas de ségrégation
des métaux, le recuit thermique de ce nanoalliage pourrait provoquer la fusion des atomes d'Ag,
indépendemment des atomes de Co, si bien qu'uniquement des agrégats monométalliques de Co
persisteraient à l'état solide en température.
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Expérimentalement, des nanoparticules d'AgCo de 2 nm à plusieurs dizaines de nanomètres,
sur une large gamme de compositions, ont été élaborées à l'aide de méthodes par voie physique
et chimique. L'inﬂuence de la taille, de la composition, et des conditions cinétiques de croissance,
sur leur structure et leur conﬁguration chimique ont été étudiées. En outre, l'environnement des
nanoparticules, et les conditions de caractérisation in-situ ou ex-situ, sont susceptibles d'inﬂuencer
la conﬁguration chimique des agrégats en raison de la forte tendance à l'oxydation du cobalt. Le
rôle de l'oxydation est donc considéré avec attention lors de la confrontation des résultats de ces
diﬀérentes études.
Méthodes d'élaboration par voie physique
L'essentiel des travaux expérimentaux basés sur des méthodes de préparation par voie physique,
portent sur des petites particules d'AgCo (≤5nm) proches de l'équicomposition, et obtenues par
agrégation en phase vapeur.
En 2003, M.Gaudry et al. [9] se sont intéressés à la conﬁguration chimique de particules d'AgCo de
2 à 5nm enterrées dans une matrice d'alumine. Ces particules, élaborées par pulvérisation laser des
atomes d'un barreau bimétallique, suivie de leur agrégation en vol sous gaz d'He, sont caractérisées
par des mesures de photoabsorption optique dans le domaine visible. Les spectres obtenus indiquent
que les particules possèdent une conﬁguration du type c÷ur-coquille (Co-Ag). Néanmoins, avec le
temps, un décalage progressif vers le rouge des spectres d'absorption est observé et témoigne de
l'oxydation des c÷urs de Co au sein de la matrice d'alumine. Ce phénomène suggère une prédispo-
sition des atomes de Co à interagir avec les atomes d'oxygène de l'environnement.
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En 2004, J. Tuaillon et al. [145] ont étudié la conﬁguration chimique de particules Ag0.43Co0.57 de
2 à 3nm supportées sur un substrat de silicium, et élaborées par la méthode LECBD. Cette méthode
est basée sur l'agrégation en phase vapeur d'un plasma bimétallique Ag/Co partiellement ionisé,
qui est produit à l'aide de pulses laser intenses dirigés sur un barreau bimétallique de composition
souhaitée [146] (cf. chapitre 2). D'après les mesures XPS in-situ, aucune trace d'oxydation du cobalt
n'est constatée, il n'y a pas d'interaction chimique notable entre les métaux et le substrat de silice.
En outre, les analyses révèlent une dispersion inhomogène de l'Ag au sein des particules, selon une
ségrégation partielle des atomes d'Ag en surface. Les nanoparticules présentent donc un c÷ur riche
en Co et une couche de surface riche en Ag.
Des nanoparticules Ag0.43Co0.57 de 2 à 3nm élaborées par la méthode LECBD [147] supportées
sur un substrat de Si et enterrées dans diﬀérentes matrices (Nb, MgO) ont aussi été étudiés par L.
Favre et al. [148], [149], [150]. La conﬁguration chimique des particules enterrées dans une matrice de
MgO a été déterminée à l'aide de mesures d'EXAFS [148]. Les résultats indiquent une ségrégation
des atomes d'Ag en surface des particules et la présence de liaisons Co-O qui suggèrent qu'une
coquille d'Ag discontinue est formée en surface d'un c÷ur de Co. L'état de ségrégation de l'Ag et
du Co pour ces nanoparticules AgCo enterrées dans une matrice de MgO est semblable à celui des
nanoparticules supportées sur substrat de silicium et étudiées in-situ.
La conﬁguration chimique des nanoparticules Ag0.43Co0.57 de 2 à 3nm enterrées a aussi été étudiée
par XPS pour des matrices de carbone et de silicium [69]. Des mesures témoins sont d'abord réalisées
sur des particules monométalliques d'Ag et de Co. Les résultats n'indiquent pas de modiﬁcation de
la structure électronique des nanoparticules d'Ag dans les matrices de carbone ou de silicium. En
revanche, une modiﬁcation de la structure électronique des nanoparticules de Co pures est observée
dans les deux matrices en raison d'interactions Co-Si et Co-C. En outre, les nanoparticules de Co
ne présentent aucune altération de leur structure électronique lorsqu'elles sont enterrées dans une
matrice d'Ag. Finalement, l'analyse des résultats XPS des nanoparticules AgCo dans la matrice de
carbone indique une ségrégation superﬁcielle de l'Ag sous forme de couche incomplète, et l'existence
de liaisons Co-C. Une conﬁguration de type c÷ur-coquille incomplète (Co-Ag), semblable à celle
des nanoparticules enterrées dans le MgO, est obtenue. En revanche, dans la matrice de silicium,
la forte interaction des atomes de Co avec les atomes de Si ne permet pas l'obtention de particules
bimétalliques d'AgCo, mais conduit à la formation de siliciure CoSi, ou à un alliage ternaire CoAgSi,
qui n'ont pas été observées dans le cas des nanoparticules supportées sur silicium [145].
Ces études sur les nanoparticules d'AgCo élaborées par agrégation en phase vapeur peuvent
être confrontées aux travaux de thèse de Z. Kataya sur des nanoparticules d'AgCo préparées sous
ultra-vide grâce à une méthode d'évaporation puis de condensation des atomes sur un substrat
amorphe de type C/SiO2/Si qui est maintenu à température ambiante [26]. Les nanoparticules
étudiées présentent un diamètre moyen allant de 2 nm à 5 nm, et une composition en Co de 50%
ou 70%. Elles sont élaborées soit par dépôt simultané du Co et de l'Ag, soit par dépôts successifs
de l'Ag puis du Co. La cinétique de croissance du second mode de dépôt impose l'élaboration
préalable de nanoparticules monométalliques d'Ag avant la nucléation du Co. Quel que soit le
mode de dépôt, les mesures ex-situ par diﬀusion des rayons X, et par microscopie électronique en
haute résolution (HRTEM) et ﬁltrée en énergie (EFTEM), indiquent que les nanoparticules sont
ségrégées. A l'équicomposition, la conﬁguration chimique est c÷ur-coquille avec un domaine central
d'Ag entouré de Co métallique pseudomorphe à l'arrangement atomique de l'Ag, et de Co oxydé
(CoO) réparti sous la forme d'une couche de surface homogène. Pour une composition en Co de 70%,
la ségrégation des métaux conduit à la formation d'îlots de CoO en périphérie d'un domaine d'Ag
(Figure 1.40), et des îlots de Co métalliques hcp ont aussi été observées. Dans le cas des particules
élaborées par le dépôt de cobalt sur les c÷urs monométalliques d'Ag, l'obtention d'un domaine
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central d'Ag peut s'expliquer par la cinétique de croissance. Dans le cas des échantillons élaborés
grâce aux dépôts simultanés du Co et de l'Ag, les nanoparticules présentent aussi une conﬁguration
chimique ségrégée où le cobalt occupe préférentiellement les sites de surface, bien que la cinétique
de croissance puisse favoriser un mélange des métaux. Cependant, l'oxydation du Co provoquée
par l'exposition à l'air des échantillons peut inﬂuencer l'état de ségrégation des métaux, et être en
partie responsable de la diﬀusion des atomes de Co vers la surface des particules, bien que le Co
possède une énergie de surface deux fois plus élevée que celle de l'Ag. Par ailleurs, les mesures de
diﬀusion des rayons X eﬀectuées au cours du recuit in-situ des échantillons jusqu'à 400C indiquent
une désoxydation des échantillons à partir de 200C, qui s'accompagne d'une évolution de l'état de
ségrégation des métaux vers une démixtion totale de type Janus.
Figure 1.40  (a) Image TEM, et (b) cartographie EFTEM au seuil du Co, des nanoparticules
d'Ag0.5Co0.5 d'un diamètre moyen de 4nm élaborées par dépôt simultané des métaux. (c) Image
HRTEM d'une nanoparticule d'AgCo appartenant à un échantillon élaboré par dépôt simultané
des métaux, et qui présente une population de particules d'un diamètre moyen de 3.5 nm avec
une composition moyenne en Co de 70%. Des ilôts de CoO sont observés en périphérie d'un large
domaine cohérent.
Enﬁn, R. Sachan et al. [151] ont également observé une conﬁguration chimique de type Janus sur
des grosses nanoparticules d'AgCo (∼100 nm), et ils ont constaté que cette conﬁguration permet
d'exalter les propriétés optiques intrinsèques de l'Ag (cf. 1.4.4.2 [151], [22]). Ces nanoparticules
sont élaborées par une méthode de type "top-down". Un ﬁlm d'Ag de 5 nm, puis un ﬁlm de Co
de 5nm, sont déposés sur un substrat constitué d'une couche de carbone sur du mica. Ces couches
métalliques sont élaborées sous vide par bombardement électronique de sources d'Ag et de Co
massifs. L'échantillon est ensuite irradié par des pulses lasers intenses qui provoquent un démouillage
des ﬁlms métalliques d'Ag et de Co, ce qui conduit à la formation d'un ensemble de nanoparticules
bimétalliques d'AgCo individuelles. Un procédé chimique permet ensuite de désolidariser le mica de
la couche de carbone, aﬁn de déposer l'ensemble AgCo/C sur une grille de Cu pour des observations
par TEM. D'après les images HAADF de l'échantillon, cette méthode d'élaboration "top-down"
conduit à la formation de nanoparticules d'AgCo de 50 à 150 nm ségrégées, avec une séparation
de phase de l'Ag et du Co selon une conﬁguration chimique bicompartimentalisée de type Janus
(Figure 1.41).
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Figure 1.41  Images HAADF d'une population de nanoparticules d'AgCo de diamètre moyen de
100nm [151].
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L'ensemble des études réalisées sur les nanoparticules d'AgCo de petite taille (2 nm≤ D≤5 nm),
et élaborées par voie physique, témoignent d'une tendance à la ségrégation de l'Ag et du Co dans ces
particules bimétalliques. En outre, la prédisposition du Co à l'oxydation, associée au coût énergétique
de la formation de paires hétéréatomiques Ag-Co, conduit à de fortes interactions du cobalt avec
l'environnement. Ce dernier joue alors un rôle essentiel sur la conﬁguration chimique du nanoalliage
AgCo.
Méthodes d'élaboration par voie chimique
Les études sur les nanoparticules d'AgCo préparées par voie chimique sont eﬀectuées sur des
particules de 2nm à 50nm, allant de compositions riches en Ag, à des compositions riches en Co.
Les particules obtenues en solutions colloïdales sont alors dispersées, par exemple par spin-coating,
sur le substrat souhaité, et parfois soumises à des traitements permettant d'éliminer toute trace de
surfactants. Dans l'ensemble des travaux sélectionnés, l'organisation structurale et la conﬁguration
chimique des nanoparticules sont étudiées ex-situ.
En 2010, J. Garcia-Torrez et al. [152] se sont intéréssés à des particules d'AgxCo1-x riches en
argent (0.6≤ x ≤ 0.7) de 3 à 5nm, et synthétisées à l'aide d'une méthode de microémulsion au
sein de micelles. Les nanoparticules sont issues d'une élaboration séquentielle grâce à la réduction
successive du Co puis de l'Ag, si bien que des c÷urs monométalliques de Co sont préalablement
formés au sein des micelles avant la nucléation de l'Ag. Des mesures de HRTEM et SAED, révèlent
la présence d'Ag d'organisation fcc et de cobalt hcp selon une conﬁguration de type c÷ur-coquille
(Co-Ag). Cette conﬁguration c÷ur-coquille est également mise en évidence par des mesures optiques
de spectroscopie d'absorption dans le domaine UV-visible. En outre, les analyses XPS indiquent la
présence de CoO. Finalement, les auteurs suggèrent que ces nanoparticules d'AgCo présentent un
c÷ur riche en Co, et une ségrégation préférentielle de l'Ag en surface, avec une proportion de Co
oxydé.
Des nanoparticules d'Ag0.2Co0.8 de plus grande taille (∼ 12nm), et riches en cobalt, ont été
étudiées par S. Sobal et al. en 2002 [153]. Les nanoparticules sont élaborées par la technique
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Schlenck qui est basée sur une réaction de transmétallation [154] du AgClO4 dans un acide oléique,
accompagnée de la décomposition thermique de Co2(CO)8. Cette méthode conduit à la formation
de c÷urs d'Ag monométalliques avant la nucléation des atomes de Co. Les images HRTEM révè-
lent la formation de particules bimétalliques polycristallines multi-mâclées. Le diﬀractogramme de
diﬀraction électronique indique la coexistence de Co fcc et d'Ag fcc, ce qui suggère une ségrégation
des métaux. En outre, les mesures TEM ﬁltrées en énergie (EFTEM) montrent une ségrégation
du Co en surface des particules selon une conﬁguration chimique de type c÷ur-coquille (Ag-Co),
telle que la coquille de cobalt est discontinue. L'obtention d'une telle conﬁguration, avec une occu-
pation préférentielle des sites de surface par le Co, est inattendue puisque l'énergie de surface de
l'argent est moitié moins grande que celle du Co. Les auteurs suggèrent que cette conﬁguration, en
désaccord avec des considérations purement énergétiques, résulte du blocage cinétique induit par la
méthode d'élaboration, qui entraîne la formation de c÷urs d'Ag avant le début de la décomposition
du précurseur à base de Co. Cependant, bien qu'aucune trace d'oxydation du Co n'ait été détectée,
la stabilité de cette conﬁguration pourrait également être causée par l'aﬃnité du Co avec l'oxygène
de l'atmosphère (Figure 1.42).
Figure 1.42  (a) Images TEM d'une population de nanoparticules d'Ag0.2Co0.8 de diamètre moyen
de 12 nm. Sur l'image de fort grand grandissement, le contraste électronique suggère une conﬁgura-
tion chimique de type c÷ur-coquille (Ag-Co). Les images EFTEM (b) au seuil M4,5 de l'Ag, et (c)
au seuil L2,3 du Co, indiquent que les particules sont constituées d'un c÷ur riche en Ag et d'une
coquille riche en Co [153].
En 2013, cette équipe a poursuivi ses travaux sur le rôle de l'exposition à l'air de particules
d'Ag1-xCox de 14nm à diﬀérentes compositions (0.35≤ x ≤ 0.8), également synthétisées par la
technique Schlenck [155]. Les caractérisations ex-situ de ces particules sont eﬀectuées à l'aide de
mesures magnéto-optiques à eﬀet Kerr (MOKE) et HRTEM. Quelle que soit la composition, les
particules présentent une coexistence d'Ag fcc et de Co fcc avec une ségrégation du cobalt en
surface d'un c÷ur d'Ag. Pour les particules d'Ag1-xCox tel que x≤0.7, aucune trace d'oxyde de Co
n'est identiﬁée, même pour un vieillissement de 9 mois après la préparation. Pour les particules
consituées à 80% de Co, les images HRTEM ne permettent pas d'identiﬁer la présence d'oxyde de
cobalt. En revanche, les mesures MOKE présentent un "exchange-bias" typique de l'interaction du
Co métallique ferromagnétique et du CoO anti-ferromagnétique. Les particules d'Ag1-xCox tel que
x>0.7 adoptent donc une conﬁguration c÷ur-coquille (Ag-Co) recouverte d'une ﬁne couche de CoO
en surface.
Finalement, cette étude démontre la diﬃculté de l'identiﬁcation de Co oxydé à si petite taille. Il
est donc diﬃcile d'exclure le fait que la stabilité d'une conﬁguration c÷ur-coquille (Ag-Co) ne soit
pas seulement induite par des blocages cinétiques, mais qu'elle soit aussi favorisée par l'exposition
à l'air des nanoparticules.
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O. Crisan et al. [156] ont étudié des nanoparticules d'Ag55Co45 et Ag30Co70 de tailles moyennes
respectives de 15nm et 13nm. Ces nanoparticules sont aussi synthéthisées par la méthode de
Schlenck. Les analyses par HRTEM et EELS signalent la formation de particules d'AgCo multi-
mâclées, avec un domaine central d'Ag d'organisation fcc, partiellement recouvert d'ilôts de cobalt
d'organisation hcp. En outre, la méthode d'élaboration de ces nanoparticules conduit également à
la synthèse d'une faible proportion de particules monométalliques d'Ag multimâclées, et de Co hcp.
Aucune trace signiﬁcative de cobalt oxydé n'est observée (Figures 1.43 et 1.44).
Figure 1.43  (a)Les clichés de diﬀraction électronique des nanoparticules d'Ag30Co70 (en haut
à gauche), et d' Ag55Co45 (en haut à droite), révèlent la coexistence d'Ag fcc et de Co hcp. His-
togrammes de taille des populations de particules étudiées : Ag30Co70 (en bas à gauche) et Ag55Co45
(en bas à droite) [156].
Figure 1.44  Image HRTEM d'une nanoparticule d'Ag55Co45 ségrégée. Une coquille de cobalt est
identiﬁée autour d'un domaine central d'Ag polycristallin [156].
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Bilan
Les nanoparticules d'AgCo de diﬀérentes tailles et compositions, élaborées par voie chimique,
présentent une ségrégation de l'Ag et du Co. Cette ségrégation s'eﬀectue selon une conﬁguration
de type c÷ur-coquille. Cependant, bien que les calculs théoriques démontrent la prédisposition de
l'argent à occuper les sites de surface, l'environnement et les conditions cinétiques d'élaboration
peuvent conduire expérimentalement à une ségrégation du Co en surface d'un c÷ur d'Ag. Par
conséquent, les deux types de système c÷ur-coquille sont observés (Co-Ag) et (Ag-Co). La structure
de ces nanoparticules présente souvent de nombreux défauts si bien qu'elles sont multi-mâclées. Les
atomes d'Ag suivent un arrangement de type fcc, alors que l'arrangement des atomes de Co peut
être fcc ou hcp, aussi bien lorsque le cobalt est au c÷ur, que lorsqu'il forme des ilôts superﬁciels. le
rôle de la taille et de la composition des particules sur la structure du cobalt est diﬃcile à évaluer
à travers ces études. Un c÷ur de cobalt hcp de l'ordre de 3nm a été observé pour des particules de
moins de 5nm riches en Ag [152], mais aussi des îlots superﬁciels de Co hcp de 2 à 5 nm pour des
grosses particules (∼15nm) d'Ag55Co45 et Ag30Co70 [156].
Conclusion
Quelles que soient les méthodes d'élaborations employées, aucun alliage d'AgCo de type solution
solide n'a été observé. La tendance à la ségrégation du Co et de l'Ag favorise des conﬁgurations
chimiques majoritairement de type c÷ur-coquille, et éventuellement de type Janus. En outre, selon
l'environnement et les méthodes d'élaboration, les sites de surface peuvent être majoritairement
peuplés soit par l'Ag, soit par le Co, mais il n'existe pas d'alliage de surface. Enﬁn, aucune ségré-
gation de type "onion-like" n'a été observée expérimentalement.
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Les nanoparticules bimétalliques d'AgCo sont principalement étudiées dans l'objectif d'un cou-
plage des propriétés physico-chimiques de ces métaux, qui n'est pas possible à l'échelle du matériau
massif en raison de leur immiscibilité. L'association de l'Ag et du Co sous forme d'objets nanométri-
ques permet alors l'émergence de nouvelles propriétés, mais aussi l'exaltation ou la stabilisation des
propriétés individuelles de ces métaux, qui sont recherchées dans divers domaines d'applications.
1.4.4.1 Propriétés magnétiques
Cas du cobalt.
Le caractère ferromagnétique du cobalt massif, jusqu'à une température de 1388K, en fait un can-
didat idéal dans des domaines tels que la spintronique et le stockage magnétique de l'information.
Dans l'objectif d'une course à la miniaturisation des composants électroniques et de l'augmenta-
tion des densités de stockage, le comportement des propriétés magnétiques du cobalt à l'échelle
nanométrique est à l'origine de nombreux travaux.
A taille réduite, le moment magnétique atomique des atomes de cobalt est exalté par rapport à
celui des atomes au sein du matériaux massif (1.7µB at.-1), en raison de la réduction de la bande
électronique 3d qui diminue l'hybridation moyenne des orbitales électroniques [157], [158]. En outre,
la largeur des parois de Bloch, qui représente la distance nécessaire au retournement de l'orienta-
tion des spins entre deux domaines magnétiques de sens d'aimantation opposés, est de l'ordre de
15nm, ce qui permet d'assurer l'existence d'un unique domaine magnétique au sein de nanopar-
ticules monocristallines de Co de diamètre inférieur [159]. Ainsi dans le cadre d'un régime ferro-
magnétique et sous champ magnétique extérieur nul, l'aimantation totale de chaque nanoparticule
monocristalline individuelle est nécessairement non nulle [149]. En revanche, au sein du matériau
massif, la somme de l'aimantation de chacun des domaines magnétiques peut être nulle [160]. Ces
critères induisent une anisotropie magnétique élevée à échelle réduite, et l'émergence d'axes de
facile aimantation, qui sont essentiels au blocage et à la stabilité de l'aimantation dans le but
d'un codage magnétique [161]. Néanmoins, la compétition entre la tendance à l'alignement des mo-
ments magnétiques des atomes au sein des particules, et leur prédisposition à la désorientation sous
l'eﬀet de l'agitation thermique, est un challenge pour la réalisation et l'optimisation de dispositifs
électroniques viables à température ambiante.
Les propriétés magnétiques du cobalt dépendent de sa structure électronique, et par conséquent
de sa structure. Par exemple, les études théoriques sur les agrégats de Co démontrent que la phase
hexagonale compacte exalte le caractère ferromagnétique (FM), en augmentant le moment magné-
tique par atome [47].
Expérimentalement, Y. Song et al. [113] ont montré que pour des nanoparticules de l'ordre de
5nm, la température limite du régime FM, ainsi que l'aimantation par atome, étaient supérieures
pour les particules d'arrangement atomique hcp, à celles dans la phase  ou fcc. Néanmoins, le
moment magnétique par atome de ces particules reste inférieur à celui du cobalt massif, à cause
de traces de surfactant présents en surface des nanoparticules. Cette observation révèle le rôle de
l'environnement sur le comportement magnétique du cobalt.
Ce phénomène a d'ailleurs été exploité à son avantage, par Gambardella et al. [162], aﬁn d'exalter
le magnétisme d'atomes de Co. Cette équipe a démontré que dans le cadre d'un réseau d'atomes de
Co supportés sur une surface vicinale de Pt (997), l'hybridation des orbitales électroniques de ces
deux métaux permet d'atteindre un moment magnétique atomique de l'ordre de 2.8µB.
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Un des problèmes majeurs associé à l'utilisation du Co pour les applications magnétiques, est sa
forte tendance à l'oxydation, et le caractère anti-ferromagnétique du CoO, qui détériore les propriétés
magnétiques des agrégats. La recherche de matériaux permettant d'isoler le cobalt de l'oxydation,
sans altérer ses propriétés magnétiques est devenu un enjeu essentiel.
Cas du système AgCo.
La faible énergie de surface de l'Ag par rapport à celle du Co, et la tendance à la démixtion de
ces deux métaux, font du système AgCo un candidat idéal pour l'obtention de nanoparticules ma-
gnétiques composées d'un c÷ur de cobalt ferromagnétique, et protégé de l'environnement extérieur
par une coquille d'Ag en faible interaction avec le c÷ur.
En 2004, L. Favre et al. [148], [163] ont comparé le comportement magnétique de nanoparticules
de Co au sein d'une matrice d'Ag et de nanoparticules de Co et d'AgCo dans une matrice de Nb.
Dans la matrice de Nb, la forte interaction du Co et du Nb en raison de la miscibilité de ces deux
éléments induit une passivation du caractère magnétique des deux couches externes des agrégats
de Co. Par conséquent, la taille du domaine magnétique est plus petite que la taille de l'agrégat
de Co. En revanche, la faible interaction entre la matrice d'Ag et les agrégats de Co, en raison du
caractère immiscible de ces métaux, garantit un domaine magnétique de même dimension que les
objets, ce qui permet une élévation de la température de blocage TB du régime ferromagnétique au
régime superparamagnétique. Cette observation démontre la compatibilité de l'argent et du cobalt
dans le but d'exploiter les propriétés magnétiques de ce dernier. La suite du travail de cette équipe a
alors consisté à étudier le comportement magnétique de nanoparticules d'Ag0.43Co0.57 au sein d'une
matrice de Nb. Les caractérisations préalables indiquent que ces particules sont constituées d'un
c÷ur très riche en cobalt, et que les sites de surface sont majoritairement occupés par les atomes
d'Ag, sous forme d'une couche de surface discontinue. Les mesures magnétiques eﬀectuées à l'aide
d'un dispositif supraconducteur à jonctions Josephson (SQUID) montrent que la taille du domaine
magnétique de Co et la température de blocage TB sont équivalentes à celles des agrégats de Co
purs dans la matrice de Nb, si bien que l'Ag n'altère pas plus les propriétés magnétiques du cobalt
que la matrice de Nb, mais il ne le protège pas des interactions avec la matrice.
Néanmoins, même si la conﬁguration de type c÷ur-coquille (Co-Ag) est préférable pour limiter
l'oxydation du Co, les nanoparticules AgCo peuvent présenter des propriétés magnétiques intéres-
santes sous d'autres types de conﬁgurations chimiques et même si une part du Co est oxydé. Les
études magnétiques réalisées par O. Crisan et al. [164] ont mis en évidence le caractère ferromagné-
tique à température ambiante de nanoparticules d'Ag0.43Co0.57 plus grosses (∼ 15nm), supportées
sur un substrat de Si(100), et exposées à l'air, bien que celles-ci présentent une conﬁguration chi-
mique peu favorable de type c÷ur-coquille (Ag-Co) avec une ﬁne couche superﬁcielle de CoO qui
recouvre du Co métallique [156].
1.4.4.2 Propriétés optiques
Cas de l'argent.
Comme tous les métaux nobles, la polarisation de l'argent massif en présence d'un champ électro-
magnétique provoque une séparation des charges positives et négatives, qui s'accumulent en surface
du matériau, y induisant une oscillation collective des électrons. A taille réduite, l'existence de tels
plasmons de surface permet l'émergence de propriétés optiques particulières. Dès lors que le diamètre
des nanoparticules d'Ag devient très inférieur à la longueur d'onde du champ électromagnétique in-
cident, une séparation des charges positives et négatives se produit aux antipodes de la particule.
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Celle-ci est alors assimilable à un dipôle induit qui oscille en phase avec le champ incident. Pour une
fréquence bien particulière du champ électromagnétique externe, le dipôle rentre en résonance, ce
qui provoque des transitions électroniques interbandes, et l'émission de photons dans le domaine du
visible ou du proche ultraviolet. Cette fréquence de résonance plasmon ωp est fonction de diﬀérents
paramètres tels que la nature chimique, la taille, la forme, et l'environnement des nano-objets. Les
propriétés optiques des nanoparticules d'Ag font l'objet de nombreuses recherches au proﬁt de divers
domaines d'applications, comme par exemple l'optoélectronique (optique guidée), la bio-détection,
ou encore le traitement optique de surfaces (diminution des pertes optiques des cellules solaires,
coloration de surfaces,...).
Par exemple, H. Lu et al. [11] ont montré que la résonance plasmon de nanoparticules d'Ag
décaédriques de taille de l'ordre de 30nm à 70nm, varie de 489nm à 590nm avec l'augmentation de
la taille des objets. Le contrôle de la taille des nanoparticules, lors de l'élaboration, permet ainsi
d'obtenir des solutions colloïdales colorées de longueur d'onde désirée, sur une large gamme de
nuances de couleurs.
D'autres travaux exploitent le couplage des propriétés optiques d'un ensemble de nanoparticules
d'Ag organisées en réseaux anisotropes, et suﬃsamment proches les unes des autres, pour non
seulement moduler l'intensité de la résonance plasmon, mais aussi induire une anisotropie optique
qui provoque un décalage en longueur d'onde de cette résonance [38], [165]. En 2013, M. Rajan et
al. [166] se sont intéressés aux propriétés plasmoniques de nanoparticules de l'ordre de 10nm, orga-
nisées périodiquement le long des bords de marches d'un substrat de Si(100) "ridé". Le long d'une
marche, les nanoparticules sont distantes de 10nm. Leur travaux indiquent qu'une augmentation de
la distance entre deux bords de marche successifs provoque un décalage vers le rouge de la résonance
plasmon.
Certaines études reposent sur l'interaction des nanoparticules d'Ag avec leur environnement
diélectrique aﬁn de diminuer les pertes optiques de ce dernier. C'est par exemple le cas des recherches
qui portent sur l'optimisation du rendement des cellules solaires à base de silicium [167],[168]. Ces
études ont démontré qu'un ﬁlm de nanoparticules d'Ag en surface des cellules permettait de dimi-
nuer signiﬁcativement les pertes optiques par réﬂexion du substrat de silicium sur une large gamme
du spectre solaire (350 à 1600nm), grâce au couplage des interactions dipolaires et quadrupolaires
de la résonance plasmon des nanoparticules d'argent avec le substrat. Ces interactions sont aisément
modulables en fonction de la taille, de la forme, et de la distance entre les agrégats.
La sensibilité de la résonance plasmon des nanoparticules d'Ag, en fonction de leur environnement,
est également exploitée dans le domaine de la bio-détection. L'ajout d'une couche de nanoparticules
d'Ag, sur un substrat fonctionnalisé permet de détecter la présence de l'élément recherché, même
lorsque celui-ci n'est présent qu'en très faible quantité [169], [170].
Etant donné les nombreuses possibilités d'applications des propriétés optiques de l'argent, il serait
intéressant de l'associer à un autre métal aﬁn de coupler leurs propriétés intrinsèques.
Cas du système Ag-Co
Le système AgCo, dont les calculs théoriques suggèrent une faible interaction des deux métaux et
une ségrégation superﬁcielle de l'Ag, est propice à l'exploitation des propriétés optiques de surface
de ce dernier, qui pourraient être potentiellement modulées par la taille des nanoparticules d'AgCo,
mais aussi par leur composition, et leur conﬁguration chimique.
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En 2012 et 2014, R. Sachan et al. ont mis en évidence la potentialité des propriétés plasmoniques
des nanoparticules d'AgCo [151], [22]. Ces nanoparticules d'AgCo de 50 à 200nm, ségrégées sous
forme de particules bi-compartimentalisées de type Janus, présentent un fort décalage de la résonance
plasmon vers le rouge avec l'augmentation de la taille des objets, ou de la composition en cobalt.
D'après cette étude, le décalage de la résonance plasmon des particules d'AgCo est dix fois supérieure
aux particules monométalliques d'Ag sur une gamme de tailles similaire. En outre, la sensibilité de
cette résonance à l'environnement des particules bimétalliques est comparable à celle de l'Ag, et les
agrégats d'AgCo, qui sont moins sujets au vieillissement, conservent leur propriétés optiques à plus
long terme. La dégradation dans le temps des particules d'Ag pures provient de l'oxydation de l'Ag
sous forme d'Ag2O au cours du temps. En revanche, dans le cas des particules d'AgCo, la plus forte
tendance à l'oxydation du Co permet de limiter celle de l'Ag par processus sacriﬁciel au détriment
du Co, si bien que les propriétés optiques du système bimétallique sont préservées à plus long terme.
Ces travaux démontrent que l'association de l'Ag et du Co sous forme de nanoparticules per-
met non seulement d'accroître la gamme de variation en fréquence de la résonance plasmon, mais
également de garantir la non-détérioration des propriétés optiques des dispositifs au cours du temps.
Bilan
Les résultats des études sur les propriétés magnétiques et optiques des nanoparticules d'AgCo,
démontrent la potentialité de la synergie de ces deux métaux, qui est uniquement rendue possible à
l'échelle nanométrique. Ces études ouvrent la voie au développement des recherches fondamentales et
appliquées sur ce système bimétallique, qui présente des conﬁgurations structurales et des propriétés
physico-chimiques aussi bien innovantes qu'originales.
78
Chapitre 2
Elaboration des nanoparticules et
méthodes
Sommaire
2.1 Méthodes d'élaboration par voie physique . . . . . . . . . . . . . . . . . 81
2.1.1 Dépôt agrégat par agrégat. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 81
2.1.2 Dépôt atome par atome . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82
2.1.3 Dépôt par évaporation thermique et condensation sous ultravide . . . . . . 82
2.1.3.1 Principes . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82
2.1.3.2 Intérêts de la méthode . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 82
2.1.3.3 Les mécanismes de croissance d'un dépôt atome par atome . . . . 83
2.1.4 Dispositifs de croissance . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
2.1.4.1 Bâti ultra-vide de l'ICMN : . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 87
2.1.4.2 Bâti ultra-vide de la ligne SIXS (synchrotron SOLEIL) : . . . . . 89
2.1.5 Préparation des échantillons . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 90
2.1.5.1 Les diﬀérents types de substrats et de dépôts. . . . . . . . . . . . 90
2.1.5.2 Calibration des sources par RBS . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 91
2.1.5.3 Etalonnage du four par pyrométrie optique . . . . . . . . . . . . . 93
2.2 La microscopie électronique en transmission . . . . . . . . . . . . . . . . 95
2.2.1 Imagerie en mode conventionel . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 95
2.2.2 Imagerie en champ sombre annulaire aux grands angles (HAADF) . . . . . 97
2.3 Méthode de simulation numérique des nanoparticules libres AgCo . . 99
79

2.1 Méthodes d'élaboration par voie physique
La première partie de ce chapitre présente sommairement les méthodes d'élaboration par voie
physique de nanoparticules supportées, aﬁn de mettre en évidence les avantages et les limites de
la méthode d'élaboration par évaporation thermique puis condensation sous ultravide qui est em-
ployée dans ce travail. Ensuite, les mécanismes de nucléation et de croissance des nanoparticules sont
abordés, puis les dispositifs expérimentaux, les substrats utilisés, la préparation des échantillons,
et l'importance de la calibration des sources grâce à la spectrométrie de rétrodiﬀusion Rutherford
(RBS) sont présentés. La deuxième partie présente brièvement les principes de la microscopie élec-
tronique en transmission et les modes d'imagerie utilisés pour étudier les nanoparticules dans le
cadre de ce travail. Enﬁn, la troisième partie expose la méthode de simulation numérique Monte
Carlo qui permet de prédire les structures d'équilibre d'agrégats libres AgCo en fonction de leur
taille et de leur composition, et de fournir des modèles pour simuler le signal de diﬀusion des rayons
X aux grands angles aﬁn d'analyser les spectres expérimentaux.
2.1 Méthodes d'élaboration par voie physique
Les méthodes d'élaboration par voie physique de type "bottom-up" de nanoparticules suppor-
tées se distinguent en deux catégories. Comme l'indiquent les études expérimentales de la littérature
présentées au chapitre 1, les échantillons de nanoparticules peuvent être obtenus soit à partir d'un
dépôt agrégat par agrégat, soit à partir d'un dépôt atome par atome sur le substrat.
2.1.1 Dépôt agrégat par agrégat.
Les dépôts agrégat par agrégat sont eﬀectués grâce à la méthode de condensation en vol d'atomes
préalablement en phase vapeur. Ces agrégats sont ensuite dirigés sur un substrat avec une faible
énergie cinétique aﬁn de garantir l'adsorption des agrégats et la conservation de leur structure lors
de l'arrivée sur le substrat (Méthode LECBD : Low Energy Cluster Beam Deposition [147], [103]).
La condensation (agrégation) des atomes métalliques s'eﬀectue par refroidissement dans un gaz
inerte grâce aux pertes énergétiques causées par les collisions atomiques entre la vapeur métallique
et le gaz (Ar, He,...)[103]. La vapeur métallique peut être obtenue par diﬀérents procédés comme
la pulvérisation laser [103], le bombardement ionique [127], la pulvérisation magnétron [106], ou
l'évaporation thermique [33], [123]. La croissance des particules est interrompue par une détente
adiabatique supersonique [171].
Le dispositif de croissance par la méthode LECBD peut être couplé à un déviateur quadrupolaire
électrostatique qui permet de sélectionner les nanoparticules en fonction de leur masse et d'obtenir
des populations de particules avec une faible distribution en taille [148], [145] (Figure 2.1).
Pour ce type de méthode d'élaboration, la composition des objets est contrôlée par la composition
initiale de la source métallique (barreau métallique, billes métalliques dans un creuset,...) et est
donc diﬃcilement modulable. La formation des particules est très rapide, quelques millisecondes à
quelques nanosecondes [33], si bien que la croissance s'eﬀectue souvent dans des conditions éloignées
de l'équilibre thermodynamique des systèmes. La densité des objets est contrôlable. Il est donc
possible d'éviter les phénomènes de coalescence au cours des dépôts [7].
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Figure 2.1  Comparaison entre les observations par TEM, et les histogrammes de taille
correspondants, de nanoparticules de CoPt déposées sur une membrane de carbone amorphe et
élaborées par la méthode LECBD (a) sans et (b) avec une sélection en taille des particules grâce au
déviateur quadrupolaire. La densité de particules est de l'ordre de 1010 part. cm-2. Les écarts types
relatifs (σD/D) sur le diamètre moyen des populations de nanoparticules sont (a) de 40% et (b) de
7% [96].
2.1.2 Dépôt atome par atome
Les nanoaparticules supportées élaborées par un dépôt atome par atome sont obtenues grâce à la
nucléation des agrégats métalliques directement sur le substrat suite à la vaporisation des atomes
à partir d'une source métallique, puis à leur condensation sur le substrat. La vapeur métallique
initiale peut être créée par diﬀérents procédés : ablation laser [172], pulvérisation cathodique [173],
évaporation thermique [109], ... . Seule la méthode par évaporation thermique qui est employée dans
le cadre de cette étude est détaillée ci-après.
2.1.3 Dépôt par évaporation thermique et condensation sous ultravide
2.1.3.1 Principes
L'évaporation thermique des atomes est obtenue soit en chauﬀant une source solide déposée
dans un creuset jusqu'à la vaporisation ou la sublimation du métal [174], soit par bombardement
électronique d'un barreau métallique lorsque la température de vaporisation du métal est très élevée.
Les atomes évaporés en direction du substrat situé en vis-à-vis des sources métalliques se déposent
sur le substrat. Cette technique nécessite que l'ultravide dans la chambre de dépôt soit de l'ordre de
∼ 10-9mbar. Un tel vide permet également d'éviter la pollution et l'oxydation des échantillons. Le
ﬂux d'atomes évaporés thermiquement est fonction de la température de la source et de la pression
dans la chambre de dépôt.
2.1.3.2 Intérêts de la méthode
Les points avantageux de la technique d'élaboration par évaporation thermique sous ultra-vide
(UHV) sont :
• Le contrôle du ﬂux d'atomes par l'intermédiaire de la température de la source [175]
• La possibilité d'un contrôle indépendant des diﬀérentes sources métalliques qui permet de
[15] :
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• maîtriser la composition des nanoparticules
• procéder à des dépôts simultanés des diﬀérents métaux ou à des dépôts successifs aﬁn
d'étudier le rôle de la cinétique de croissance.
• une vitesse de dépôt lente (plusieurs heures pour déposer une monocouche) qui est bien plus
faible que pour les évaporations par ablation laser ou pulvérisation cathodique [176], ou les
méthodes de dépôt agrégat par agrégat. Cette vitesse de dépôt réduite permet de s'approcher
des conditions d'équilibre thermodynamique au cours de la croissance des nanoparticules.
• La possibilité d'adapter les sources d'évaporation des métaux sur diﬀérents bâtis UHV, comme
sur les lignes de lumières des synchrotrons [20], ce qui permet d'étudier les nanoparticules in-
situ au cours de la croissance à l'aide de plusieurs méthodes d'analyse.
Figure 2.2  (a) Image TEM de nanoparticules de CoPt déposées sur une membrane de carbone
amorphe élaborées par la méthode d'évaporation thermique sous UHV et (b) l'histogramme de taille
associé. La densité de particules est de l'ordre de 1012 part. cm-2. L'écart type relatif (σD/D) sur le
diamètre moyen des particules est de 15% [96].
En revanche, les populations de nanoparticules présentent une dispersion en taille plus élevée que
celles élaborées par les méthodes de condensation en vol ou par les méthodes par voie chimique. De
plus, la densité de particules peut être élevée (Figure 2.2) ce qui peut conduire à l'élaboration de
nanoparticules ramiﬁées même pour des objets de petite taille [175].
2.1.3.3 Les mécanismes de croissance d'un dépôt atome par atome
En fonction de la nature et de la quantité des atomes déposés, du ﬂux atomique, de la tem-
pérature et du type de substrat, le dépôt d'atomes par évaporation-condensation sur un substrat
peut conduire à la formation de couches continues (croissance couche par couche de Frank-Van der
Merwe [177]) ou de particules (îlots) supporté(e)s (croissance de Volmer-Weber [178]). Le type de
croissance dépend des tensions de surface entre le substrat et le vide (γs), entre le dépôt et le vide
(γ0) et entre le dépôt et le substrat (γi) :
• Si γs < γ0 + γi, la minimisation de l'énergie totale du système tend à réduire les surfaces de
contact aux interfaces entre le dépôt et le vide, et entre le dépot et le substrat. Il s'agit alors
de réduire le mouillage du métal sur le substrat ce qui conduit à la formation de particules,
soit à une croissance dite de type Volmer-Weber (Figure 2.3 (a)).
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• Si γs > γ0 + γi, la minimisation de l'énergie totale du système tend à réduire les interfaces
entre le substrat et le vide, si bien que le métal a tendance à recouvrir le substrat sous forme de
couche continue (Figure 2.3 (b)). Néanmoins, lorsqu'une couche de métal recouvre le substrat,
la contrainte du substrat peut modiﬁer les tensions de surface et conduire à la formation
de particules au-dessus de la couche continue (croissance de type Stranski-Krastanov [179],
Figure 2.3 (c)).
La croissance des nanoparticules étudiées dans ce travail est de type Volmer-Weber.
Figure 2.3  Schéma d'une croissance de type (a) Volmer-Weber, (b) Frank-van der Merwe et (c)
Stranski-Krastanov [180].
Processus de nucléation et de croissance :
La croissance des nanoparticules à partir d'un dépôt atome par atome se décompose en plusieurs
étapes :
1. La nucléation :
Lorsque les atomes évaporés thermiquement rencontrent la surface du substrat, ils sont
adsorbés sur la surface. Néanmoins, selon la nature des atomes, la vitesse de dépôt, le type
de substrat, et la température du substrat, l'adsorption sur un site de surface peut être
suivie de la ré-évaporation (désorption) des atomes, ou de leur diﬀusion sur le substrat
par sauts successifs de site d'adsorption en site d'adsorption sous l'eﬀet de l'énergie ther-
mique qui permet la mobilité atomique. Certains sites de surface comme des lacunes, des
défauts topologiques ou électroniques, ... constituent des puits de potentiels énergétiques
et piègent les atomes qui s'y adsorbent. Si l'énergie thermique n'est pas suﬃsante pour
vaincre la barrière de potentiel, les atomes piégés constituent alors des sites de nucléa-
tion. Lorsque la majorité des pièges de surface sont occupés, les atomes suivants nucléent
autour des atomes préalablement piégés et des amas atomiques (germes) sont formés. Ces
petits germes restent plus ou moins mobiles et peuvent croître sur le site d'origine par
capture directe d'atomes évaporés, ou en piégeant d'autre atomes diﬀusant sur la surface.
Ils peuvent aussi diﬀuser sur la surface jusqu'à s'agglomérer à d'autres germes (processus
de coalescence dynamique [58], cf. 1.2.1.6), ou se désagréger et participer à la croissance
de germes plus gros (processus de mûrissement d'Ostwald [59], cf. 1.2.1.6). Lorsque la
quantité d'atomes déposés augmente, certains germes atteignent une taille suﬃsamment
grande, appellée taille critique, au-delà de laquelle le coût énergétique associé à la capture
d'atomes supplémentaires est plus faible que celui de la dissolution du germe. Dès lors,
la croissance des germes commence, ils sont désormais appelés particules.
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2. La croissance des nanoparticules :
Les particules peuvent continuer à croître soit par capture directe des atomes évaporés et
de ceux diﬀusant sur le substrat, soit par des phénomènes de coalescence ou de mûrisse-
ment d'Ostwald. Si la mobilité des particules est suﬃsante, une particule peut diﬀuser
sur le substrat puis rentrer en contact avec une autre particule et former un objet plus
gros : c'est la coalescence dynamique. Si la densité des objets est élevée, et que la taille
des particules devient de l'ordre de la distance moyenne entre les particules, un pont
d'interdiﬀusion peut se former entre deux particules pour former un objet plus gros de
forme anisotrope : c'est la coalescence statique [15], [175].
L'ensemble de ces processus sont développés dans les travaux de thèse de N. Bouet (2006) et
J. Penuelas (2008) eﬀectués au CRMD (ancien nom de l'ICMN) [175], [15].
Figure 2.4  Schéma des processus de nucléation et de croissance d'agrégats à partir d'un dépôt
atome par atome.
Dans le cas des métaux étudiés dans ce travail de thèse, il faut noter que le taux de nucléation du
Co est plus élevé que celui de l'Ag. En outre, l'angle de mouillage du Co sur la couche de carbone
est faible, si bien que le dépôt d'atomes de Co conduit rapidement à la formation de nanoparticules
ramiﬁées dès de très faibles quantités de matière (1.5 1015at. cm-2), et à la formation d'une couche
quand la quantité de Co augmente [175]. Dans le cas du Co, il est alors nécessaire de recuire
les échantillons lorsqu'il s'agit d'élaborer des nanoparticules monométalliques de Co non ramiﬁées
(Figure 2.5 (a) et (b)). Lorsque l'Ag et le Co sont déposés simultanément (cf. 2.2.1, Figure 2.12),
aucun recuit n'est nécessaire, les particules obtenues ne sont pas ramiﬁées et le taux de nucléation
est proche de celui des nanoparticules d'Ag [26] (Figure 2.5 (c)).
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Figure 2.5  (a) Dépôt de Co à RT : QCo = 1.5 1015at. cm-2. (b) Nanoparticules de Co obtenues
après un recuit à 200C d'un échantillon similaire à celui de l'image (a). (c) Dépôt d'Ag à RT :
QAg = 1.3 1015at. cm-2.
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2.1.4 Dispositifs de croissance
2.1.4.1 Bâti ultra-vide de l'ICMN :
C'est sur le bâti ultra-vide de l'ICMN (Figure 2.6) qu'ont été réalisés tous les échantillons tests
servant à déterminer les rôles des vitesses de dépôt de l'Ag et du Co, de la composition, du mode
de dépôt, et de la température de dégazage des substrats sur la densité, la dispersion en taille, et
l'homogénéité en composition des nanoparticules avant les mesures de diﬀusion des rayons X au
synchrotron SOLEIL.
Figure 2.6  Bâti ultra-vide du laboratoire Interfaces, Conﬁnement, Matériaux et Nanostructures
(ICMN).
Le bâti utilisé est composé de plusieurs chambres comme le montre la ﬁgure 2.6. Les échantillons
sont introduits par l'intermédiaire du sas, où le vide, établi par le couplage d'une pompe primaire
et d'une pompe turbomoléculaire, peut atteindre la gamme 10−6 mbar en une demi-heure. Ils sont
ensuite transférés dans le carrousel qui est une zone de stockage, où la pression est maintenue à
10−9 mbar grâce à une pompe ionique. Les échantillons situés dans le carrousel peuvent soit être
dirigés vers une enceinte d'analyse par spectroscopie de photoélectrons (XPS), soit vers la chambre
de dépôt. Le spectromètre XPS est un modèle thermo ESCALAB 250 utilisé pour l'analyse chimique
des surfaces. Dans la chambre de dépôt, une pompe ionique permet d'atteindre une pression entre
1 et 5.10−10 mbar typique de l'ultravide (<10−9 mbar). Enﬁn la chambre de dépôt est reliée à
la chambre de préparation. Cette zone, maintenue sous une pression de 10−9 mbar par pompage
turbomoléculaire, peut être utilisée pour nettoyer des substrats par bombardement ionique, ou
recuire des échantillons.
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Une photographie des diﬀérents éléments à l'intérieur de la chambre de dépôt est présentée sur
la ﬁgure 2.7 :
• La canne de transfert permet de transporter les échantillons entre le carrousel et la chambre
de dépôt.
• Deux manipulateurs permettent de positionner les substrats dans la zone des cônes d'éva-
poration des sources de métaux. Le manipulateur 1 possède un four résistif qui permet de
chauﬀer les échantillons jusqu'à une température de 800C. Il est utilisé pour le dégazage des
substrats, les croissances de nanoparticules en température, ou les recuits des échantillons. Le
manipulateur 2 est équipé d'un four par bombardement électronique qui permet d'atteindre
une température de 1100C.
• Plusieurs évaporateurs de sources métalliques sont installés :
 Pour le Co, l'évaporateur est constitué d'une cellule de type Knudsen RIBER 100L. Des
billes de Co sont introduites dans une creuset en alumine. L'évaporation thermique du
Co s'eﬀectue grâce au chauﬀage résistif du creuset à une température supérieure ou égale
à 1110C. Le ﬂux d'atomes est contrôlé par la température de la source.
 La chambre de dépôt contient trois évaporateurs de type OMICRON EFM3 qui per-
mettent une évaporation thermique des métaux par bombardement électronique. Pour
l'Ag, des billes métalliques sont déposées dans un creuset en molybdène chauﬀé par bom-
bardement électronique et polarisé positivement. Le ﬂux d'atomes est fonction du ﬂux
d'électrons émis, qui dépend lui-même du courant et de la diﬀérence de potentiel ap-
pliqués. Sur la photographie de la ﬁgure 2.7 ces sources sont indiquées comme les sources
de Pt, Ag, et alumine.
Figure 2.7  Photographie des diﬀérents éléments à l'intérieur de la chambre de dépôt de l'ICMN.
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2.1.4.2 Bâti ultra-vide de la ligne SIXS (synchrotron SOLEIL) :
Les échantillons étudiés par diﬀusion des rayons X au cours de la croissance des nanoparticules
et de leur recuit (chapitre 4) sont élaborés dans le bâti ultra-vide couplé à un diﬀractomètre sur
la station UHV de la ligne de lumière SIXS (Figure 2.8, détails techniques disponibles sur le site
internet de la ligne [181]).
Figure 2.8  Dispositif UHV de la ligne de lumière SIXS au synchrotron SOLEIL.
Ce dispositif est composé de trois chambres sous ultravide (10−10 mbar) qui communiquent à
l'aide de cannes de transfert :
• La chambre de préparation possède :
• un manipulateur équipé d'un four résistif et d'une balance à quartz.
• Un canon à ions qui permet de préparer les surfaces.
• Un dispositif de mesures par diﬀraction d'électrons lents (LEED : Low Energy Electron
Diﬀraction) pour étudier la structure des surfaces.
• Un dispositif de Spectroscopie d'Électrons Auger (AES) qui permet de déterminer la
nature des éléments présents à la surface de l'échantillon et la composition élémentaire
de la surface.
• La chambre STM qui n'est pas visible sur la photographie puisque qu'elle est située derrière
la chambre de préparation possède :
• un four par bombardement électronique
• un microscope à eﬀet tunnel (STM) SPECS qui permet de coupler les mesures de diﬀusion
des RX aux mesures STM sur un même échantillon.
• un canon à ions utilisé pour préparer les surfaces ou nettoyer la pointe STM
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• La chambre Be utilisée pour les mesures de diﬀusion de rayons X qui possède :
• un support échantillon équipé d'un four résistif permettant d'atteindre une température
de 800C.
• un canon à ions pour bombarder les échantillons.
• un spectromètre de masse.
• une chambre carrefour qui permet de stocker des échantillons et de les transférer entre les
diﬀérentes chambres.
Toutes les chambres disposent de plusieurs brides qui permettent d'installer des évaporateurs pour
élaborer des échantillons in-situ. De plus, des gaz peuvent être introduits pour permettre d'étudier
la physisorption sur des surfaces.
Dans la cadre de cette étude, la source d'Ag utilisée à l'ICMN est également employée pour les
dépôts sur la ligne SIXS. En revanche, la source de Co est diﬀérente, l'évaporation thermique n'est
pas réalisée par chauﬀage résistif grâce à une cellule Knudsen, mais par bombardement électronique
d'un barreau de Co installé dans un évaporateur OMICRON EFM3 comparable à celui de la source
d'Ag.
2.1.5 Préparation des échantillons
2.1.5.1 Les diﬀérents types de substrats et de dépôts.
Pour les observations par TEM, les substrats utilisés sont des grilles de Cu recouvertes d'une
couche de carbone amorphe. Pour les mesures de diﬀusion des rayons X et les mesures par spec-
trométrie de rétrodiﬀusion Rutherford, les substrats utilisés sont des wafers de Si (100) recouverts
d'une couche de silice native d'une épaisseur de l'ordre de 100 nm, elle-même recouverte d'une couche
de carbone amorphe d'une épaisseur moyenne de 5 nm (C/SiO2/Si). Cette couche de carbone amor-
phe présente deux intérêts. Tout d'abord, elle est similaire pour les diﬀérents substrats utilisés ce
qui permet de comparer la morphologie, la dispersion en taille et la densité des nanoparticules des
échantillons étudiés par TEM et par diﬀusion des rayons X. Pour les substrats C/SiO2/Si, elle
constitue également une barrière de diﬀusion entre les métaux et la silice, et évite alors la forma-
tion de siliciures lors de dépôts en température ou de recuits thermiques comme le démontrent les
travaux de thèse de J. Penuelas [15].
Avant les dépôts métalliques, les substrats sont dégazés à une température de l'ordre de 200C
pour éliminer les molécules adsorbées sur la surface. Ces molécules constituent des pièges de surface
pour les atomes métalliques qui arrivent sur les substrats, et peuvent aﬀecter l'homogénéité spatiale
des nanoparticules sur le substrat et leur dispersion en taille [26], [175]. Un recuit supérieur à
200C dégrade la couche de carbone sur les grilles de Cu. Etant donné que la densité de particules
dépend de la température de dégazage [26], les substrats C/SiO2/Si sont alors dégazés à la même
température.
Les croissances des nanoparticules bimétalliques AgCo étudiées peuvent être eﬀectuées selon dif-
férents modes de dépôt. Certains échantillons sont élaborés par dépôts simultanés de l'Ag et du Co
et seront notés Ag&Co, tandis que d'autres sont élaborés par dépôts successifs soit de l'Ag puis du
Co (notés Co/Ag), soit du Co puis de l'Ag (notés Ag/Co).
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2.1.5.2 Calibration des sources par RBS
La composition, la taille, et la dispersion en taille des nanoparticules bimétalliques sont fonction
des ﬂux atomiques utilisés ; il est alors essentiel de déterminer ces derniers et de calibrer les sources
de métaux.
Les quantités de matière des échantillons sont mesurées ex-situ par Spectrométrie de Rétro-
diﬀusion Rutherford (RBS) au laboratoire CEMTHI (Conditions Extrêmes et Matériaux : Haute
Température et Irradiation) à Orléans grâce à un accélérateur de particules α ( 4He+) de type Van
de Graaﬀ. Cette méthode d'analyse consiste à diriger un faisceau de particules α sur un échantillon
avec une énergie E0, et de mesurer les énergies des diﬀérentes particules rétrodiﬀusées par les atomes
de la cible (Figure 2.9). L'énergie d'une particule rétrodiﬀusée et la section eﬃcace de son interaction
avec la matière sont fonction de la nature chimique de l'élément cible. Ces particules α de haute
énergie (quelques MeV) permettent de sonder la matière jusqu'à une profondeur de l'ordre du µm.
La spectrométrie RBS est une méthode non destructive qui permet alors de déterminer les éléments
présents à la surface des échantillons et la quantité de matière associée à chaque élément [182].
Figure 2.9  Représentation schématique du processus de rétrodiﬀusion Rutherford de particules
α ( 4He+) [26].
Lorsque les particules α chargées, de masse m, et d'énergie E0 pénètrent dans l'échantillon, elles
interagissent par interactions coulombiennes avec les électrons et les noyaux des atomes de la cible,






M2i −m2 sin(θ)2 +m cos(θ)
m+Mi
2 (2.1)
où Mi est la masse de l'atome cible de nature chimique i. Ainsi, les positions en énergie des pics
de rétrodiﬀusion Rutherford renseignent sur la nature chimique des éléments de la cible.
De plus, la section eﬃcace de diﬀusion diﬀérentielle σi, liée aux interactions coulombiennes entre
les particules α de charge zα et un atome de nature i, est proportionnelle au carré du numéro
91
2.1.5 Préparation des échantillons














1− ( mMi sin(θ))2
(2.2)
Par conséquent, le nombre de particules α rétrodiﬀusées est d'autant plus grand que l'élément est
lourd. La quantité d'atomes de nature i par unité de surface irradiée, notée Qi, est alors déterminée





où Ai est l'aire du pic de rétrodiﬀusion Rutherford associé à l'élément de nature i, N est le nombre
de particules α incidentes par stéradian, ω est l'angle solide de détection, et θ1 est l'angle entre le
faisceau incident et la normale à l'échantillon.
Les contributions au signal de rétrodiﬀusion Rutherford d'éléments répartis en profondeur (comme
les éléments du substrat) ne sont pas des pics de diﬀusion étroits localisés à une position en
énergie bien déterminée, mais plutôt un plateau en raison des pertes d'énergie cinétique successives
des particules α au cours des aller-retours dans l'échantillon. En particulier, l'énergie E(x) d'une
particule rétrodiﬀusée à une profondeur x par rapport l'énergie E(0) d'une particule rétrodiﬀusée
à la surface par un élément cible i est :
E(x) = E(0)− Sx (2.4)





















où θ1 est l'angle entre le faisceau de particules α et la normale à l'échantillon lors de l'entrée
dans l'échantillon, et θ2 est l'angle entre le faisceau rétrodiﬀusé et la normale à l'échantillon lors de
la sortie des particules α de l'échantillon. Ce terme permet alors de transformer l'échelle liée à la
profondeur en échelle d'énergie [183].
Les échantillons étudiés au cours de ce travail sont irradiés sur une zone de 2mm * 2mm par un
faisceau de particules α de 2MeV et un courant de 20 nA. La résolution du détecteur est de 11 keV.
Les spectres expérimentaux des échantillons (Figure 2.10) sont simulés grâce au logiciel SIMNRA 1.
Des étalons permettent d'établir la conversion entre les canaux du détecteur et les énergies des
particules rétrodiﬀusées aﬁn d'identiﬁer les diﬀérents éléments chimiques de l'échantillon. Le cobalt
et l'argent sont des éléments plus lourds que ceux du substrat si bien que leurs contributions appa-
raissent à plus hautes énergies (Co : ∼ 1525 keV, Ag : ∼ 1730 keV). Ils sont situés en surface et sont
présents en faible quantité, donc leurs contributions sont des pics étroits. En revanche, les éléments
de la couche de silice native et du Si sont présents en quantité abondante et forment des couches
épaisses si bien que des plateaux d'intensité sont obtenus. Etant donné que les atomes de Si du
silicium cristallin sont situés plus en profondeur par rapport à la surface que ceux de la silice, leur
contribution apparaît à plus faible énergie (Sicristallin : ∼ 730 keV, Sisilice : ∼ 1130 keV. Les contribu-
tions des éléments légers comme les atomes d'oxygène de la silice et les atomes de carbone de la
couche amorphe en surface apparaissent à faible énergie (O : ∼ 570 keV, C : ∼ 500 keV ). Le logiciel
1. Le logiciel SIMNRA est disponible en accès libre à l'adresse suivante : www.rzg.mpg.de/mam/
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SIMNRA contient les sections eﬃcaces de chaque élément chimique, il s'agit alors d'indiquer les
éléments chimiques constituants les diﬀérentes couches de l'échantillon et d'ajuster la quantité de
matière jusqu'à obtenir une simulation satisfaisante des spectres expérimentaux. L'incertitude sur
les quantités de matière déterminées est de 5% à 7%.
Figure 2.10  Spectre de rétrodiﬀusion Rutherford d'un échantillon de nanoparticules Ag0.37Co0.63
sur un substrat C/SiO2/Si. La quantité d'Ag est de 1.2ML et la quantité de Co est de 2.0ML.
L'aire du pic d'Ag est plus grande que celle du pic de Co car la section eﬃcace d'interaction est
proportionnelle à Z2.
La méthode RBS est utilisée pour la calibration des sources de métaux et pour déterminer la
composition et les quantités de matière déposée de l'ensemble des échantillons étudiés dans le
chapitre 4. Pour faciliter la manipulation des quantités d'atomes déposées, la notion de mono-
couche (ML) est utilisée. Quelle que soit la nature du métal, la monocouche est choisie équivalente
à 1.5 1015 atomes.cm-2 .
2.1.5.3 Etalonnage du four par pyrométrie optique
Le four résistif de la ligne de lumière SIXS situé dans la chambre de mesure de diﬀusion est
étalonné par pyrométrie optique [185] avant chaque campagne d'expérience. En eﬀet, bien que le
thermocouple soit placé juste derrière le porte-échantillon, rien ne garantit que la température
indiquée par le thermocouple corresponde à celle de la surface de l'échantillon à cause des pertes
thermiques liées à l'épaisseur du porte-échantillon.
La pyrométrie optique permet de déterminer la température d'un corps réel T à partir de celle
du corps noir Tλ, auquel on attribue l'émissivité monochromatique λ du matériau dont on observe
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où C2 = hc/k, avec h la constante de Planck, c la célérité de la lumière dans la vide, et k la
constante de Boltzmann.
Etant donné que le silicium est transparent sur la gamme en longueur d'onde accessible (2.0 à
2.8µm) par le pyromètre (IP 140 IMPAC-Pyrometer), c'est directement le rayonnement émis par le
porte-échantillon en tantale à une longueur d'onde de 2.4µm qui est mesuré. L'émissivité monochro-
matique (λTa) dépend de la longueur d'onde du rayonnement, de l'oxydation et de la rugosité du
matériau [186], [187]. Elle est estimée à 0.75. La température en surface de la plaque de Ta est in-
férieure de 60C à 100C par rapport à celle indiquée par le thermocouple pour des températures
entre 200C et 400C. Pour une émissivité de 1 (cas du corps noir), ces écarts sont de -50C et
-95C.
94
2.2 La microscopie électronique en transmission
2.2 La microscopie électronique en transmission
La microscopie électronique en transmission (TEM) est une méthode d'imagerie locale dans l'es-
pace réel permettant d'atteindre des grandissements allant jusqu'à 106 et d'atteindre la résolution
atomique. Les diﬀérentes interactions des électrons avec la matière permettent d'obtenir des infor-
mations sur la morphologie, la structure, et la composition d'objets nanométriques, et aussi sur
la répartition spatiale des atomes en fonction de leur nature chimique dans les objets [188], [18].
Cette méthode est particulièrement adaptée à l'étude des nanoalliages et permet d'obtenir des in-
formations à l'échelle de la particule individuelle. Ces dernières années, le perfectionnement des
microscopes à l'aide de correcteurs d'aberrations des lentilles électromagnétiques et l'installation de
cellules environnementales permettent par exemple d'observer in-situ et en temps réel l'évolution
des nanoparticules lors de la croissance et de traitement sous gaz [189], [190].
De nombreux ouvrages présentent les principes et la théorie des interactions électron-matière et
de formation des images par microscopie électronique en transmission [191], [192], [193]. Dans cette
partie, ces principes sont présentés succinctement, et l'intérêt est porté sur les modes d'imagerie et
la méthodologie d'analyse qui sont utilisés pour l'étude des nanoparticules AgCo au chapitre 4.
Les mesures par microscopie électronique présentées dans ce travail ont été réalisées soit au
Centre de Microscopie Electronique (CME) de l'Université d'Orléans sur un appareil Philips CM20
fonctionnant à 200kV, soit au laboratoire Matériaux et Phénomènes Quantiques (MPQ) à Paris sur
un appareil Jeol corrigé des aberrations sphériques de l'objectif ARM200.
2.2.1 Imagerie en mode conventionel
Un schéma de microscope électronique en transmission est présenté sur la ﬁgure 2.11. Il com-
porte :
• un canon à électrons qui permet de produire les électrons et de leur fournir l'énergie désirée.
• un système condenseur comportant des lentilles permettant de focaliser le faisceau d'électrons,
et de produire des ouvertures de faisceau adaptées aux diﬀérentes études.
• l'objectif qui permet de délivrer soit une image intermédiaire, soit le diagramme de diﬀraction
de l'objet.
Chaque atome constituant l'objet étudié est une source de rayonnement diﬀusé, et la diﬀraction
se produit si l'objet est cristallin. Plusieurs modes d'imagerie peuvent être utilisés en insérant un
diaphragme dans le plan focal de l'objectif. En pratique, soit le faisceau transmis soit un faisceau
diﬀracté est sélectionné à l'aide du diaphragme objectif. Les images en champ clair sont celles
formées après sélection du faisceau transmis. Les objets apparaissent alors en sombre. Si les grains
de matière sont cristallins, leurs images sont d'autant plus foncées que leurs orientations dans le
faisceau électronique sont près d'une orientation de Bragg. Les images en champ sombre sont celles
obtenues après sélection d'un faisceau diﬀracté. Étant donné que seuls les grains de matière cristallins
correctement orientés dans le faisceau diﬀractent le faisceau électronique, l'image obtenue est sombre
et uniquement les grains cristallins qui correspondent au faisceau sélectionné apparaissent en clair.
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Figure 2.11  Représentation shématique de la colonne d'un microscope électronique en transmis-
sion [194].
Pour former des images TEM en Haute Résolution (HRTEM) il s'agit de sélectionner le fais-
ceau transmis et un faisceau diﬀracté puis d'observer l'image formée dans le plan image à partir
des interférences de ces deux faisceaux. Les images formées présentent alors un contraste qui per-
met d'observer l'arrangement atomique des atomes dans les nanoparticules, et de déterminer leur
géométrie structurale en étudiant les distances interatomiques et les angles entre les diﬀérents plans
atomiques. Néanmoins, ce type de cliché est très sensible à la focalisation du faisceau et nécessite
que les axes cristallins soit orientés parallèlement au faisceau incident.
La résolution des images TEM est déﬁnie comme la plus petite distance discernable entre deux
objets. Elle est limitée par la taille du diaphragme objectif, et elle est fonction des aberrations
sphériques et chromatiques de la lentille objectif et de la longueur d'onde du faisceau électronique
[188].
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Figure 2.12  (a) Image TEM en champ clair d'un échantillon de nanoparticules Ag0.3Co0.7
élaborées par dépot simultané, et (b) l'histogramme de taille réalisé à partir d'une statistique de
mesure sur 250 particules. La quantité de matière est de l'ordre de 6.3 1015at. cm-2. Le diamètre
moyen D de la population de particules est de 2.3 nm, et l'écart type relatif moyen σD/D est de
20%.
Les images TEM eﬀectuées pour étudier la taille des particules, leur dispersion en taille, et la
densité de nanoparticules sont des images en champ clair (Figure 2.12 (a)). Pour estimer le diamètre
des particules, les objets sont considérés sphériques et le diamètre correspond au diamètre du cercle
qui résulte de la projection de la sphère dans le plan d'observation. Les histogrammes de taille
(Figure 2.12 (b)) sont réalisés à partir de mesures sur plusieurs centaines de particules. La fonction














où Di est le diamètre d'une particule i de la distribution, D est le diamètre moyen de la distribu-
tion, σD est l'écart type de la distribution, et A est une constante de normalisation.
L'ajustement de l'histogramme de taille à l'aide de la loi gaussienne permet de déterminer le
diamètre moyenD des nanoparticules et la distribution en taille σD avec une incertitude des mesures
de l'ordre de 5%. La densité de particules correspond à la quantité d'objets sur le substrat par unité
de surface, et son incertitude est de l'ordre de 1 1012 part. cm-2.
2.2.2 Imagerie en champ sombre annulaire aux grands angles (HAADF)
L'imagerie en champ sombre annulaire aux grands angles (HAADF) consiste à mesurer l'inten-
sité du signal diﬀusé à des angles supérieurs à 50mrad par rapport au faisceau transmis (Figure
2.13). A ces grands angles, la diﬀusion de Bragg est négligeable si bien que le rayonnement dif-
fusé est incohérent. L'intensité du signal dépend alors de la diﬀusion de chaque atome pris indivi-
duellement sans phénomène d'interférence. Le signal est fonction de la nature des éléments présents
dans l'échantillon, et pour chaque élément l'intensité diﬀusée est proportionnelle à Z1.7, où Z est le
numéro atomique [195], [188].
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Figure 2.13  Schéma de principe de l'imagerie HAADF [195].
L'acquisition d'images HAADF est réalisée à l'aide du mode balayage du microscope électronique
(Scanning Transmission Electron Microscopy : STEM). Le faisceau électronique incident parcourt la
surface de l'échantillon et l'intensité diﬀusée est collectée point par point, ce qui nécessite que la taille
et la convergence du faisceau restent inchangées au cours du balayage. Selon la position du détecteur,
la reconstruction de l'image totale peut être une image en champ clair (BF), en champ sombre
(DF), ou HAADF (Figure 2.13). L'imagerie HAADF-STEM est une méthode d'imagerie locale qui
possède une sensibilité chimique particulièrement intéressante pour étudier la conﬁguration chimique
des nanoalliages [18], [78]. L'identiﬁcation de l'état de mélange ou de ségrégation des métaux est
d'autant plus aisée que le contraste en Z des éléments du nanoalliage est élevé (Figure 2.14).
Figure 2.14  Images HAADF-STEM de nanoparticules AgAu, Ag, et Au [196]. Les zones les plus
brillantes sont riches en Au.
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2.3 Méthode de simulation numérique des nanoparticules libres
AgCo
Une des questions à l'origine de cette thèse était de développer des méthodes pour déterminer
la répartition des constituants dans une nanoparticule bimétallique et de les appliquer cela au cas
du système Ag-Co. L'apport de la simulation numérique apparait indispensable pour décrire cette
répartition qui, dans le cas Ag-Co, est principalement due à la ségrégation superﬁcielle des consti-
tuants de l'agrégat (i.e. comment s'enrichit la surface de la nanoparticule en l'un des deux consti-
tuants) et au diagramme de phases de l'alliage massif qui donne les structures cristallographiques
(cubique à faces centrées fcc, hexagonale compacte hcp) et chimiques (alliage ou tendance à la
démixtion, cf. Figure 2.15) en fonction de la température [23], [197]. Cet apport doit tenir compte
dans le cas des agrégats, des structures complètement diﬀérentes de l'alliage à l'état massif, comme
l'icosaèdre (décrit dans le chapitre 1).
Figure 2.15  Modèle de particules (a) alliées, (b) c÷ur-coquille, et (c) Janus.
L'intérêt de ces simulations est double, donner des éléments de compréhension sur la stabilité de
diﬀérentes structures ségrégées en fonction de la composition et de la taille, des structures d'équili-
bre (ce qui n'est pas toujours le cas expérimentalement), et fournir des structures permettant de
simuler le signal de diﬀusion des rayons X aux grands angles permettant d'interpréter les données
expérimentales issues des nanoparticules (cf. chapitre 3) [15], [198]. L'idée est bien sûr de faire la dis-
tinction entre des structures observées stabilisées pour des raisons cinétiques ou d'équilibre et, dans
ce dernier cas, quelles sont les forces motrices régissant les stabilités relatives (eﬀet de cohésion,
eﬀet d'alliage et eﬀet de taille d'atomes). Pour tenter de répondre à ces interrogations d'expéri-
mentateurs, l'équipe SP2M de l'ICMMO (Synthèse, Propriétés et Modélisation des Matériaux de
l'Institut de Chimie Moléculaire et des Matériaux d'Orsay) a débuté une étude sur le système AgCo,
notamment par des simulations numériques de type Monte-Carlo (MC) permettant de déterminer
les stabilités relatives des conﬁgurations c÷ur-coquille et Janus en fonction de la concentration, de la
température, de la structure cristallographique des nanoparticules (polyèdre de Wulﬀ ou icosaèdre)
et de leur taille [199].
Nous nous limiterons dans cette partie au cadre théorique à l'origine des simulations MC eﬀectuées
dans ce groupe qui ont été remarquablement pertinentes pour l'interprétation directe des spectres
de diﬀusion (cf. chap. 3 et chap. 4). Cependant, plus généralement, les résultats très intéressants
[199] sur les poids relatifs des forces motrices de ségrégation et les stabilités relatives des deux
conﬁgurations seront également commentés.
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Le modèle énergétique
La méthode de simulation Monte-Carlo est une méthode de simulation atomistique. Elle repose
sur la validité des potentiels interatomiques utilisés pour calculer l'énergie du système. Les potentiels
à N-corps se révélent réalistes pour l'étude des alliages métalliques. L'approche du second moment de
la densité d'états traitée dans l'approximation des liaisons fortes conduit à des potentiels à N-corps
[200], [201] utilisés avec succès dans de nombreuses études [24], [202], [203]. L'énergie du système
s'écrit comme la somme de deux termes, un terme de bande, attractif, et un terme d'interaction de













où i,j = Ag ou Co précisent la nature chimique des atomes situés sur les sites n et m, r0ii
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Ce type de potentiel dont le caractère à N-corps provient de la racine carrée intervenant dans
le terme de bande nécessite l'ajustement des paramètres (ξij , qij , Aij , pij) pour reproduire au
mieux les grandeurs physiques caractéristiques du système : rayons atomiques rij , énergies de co-
hésion Ecoh., module élastique K, enthalpie de mélange... [203], [136]. Par exemple pour Ag-Co,




coh.Co =-4,39 eV , E
0
coh.Ag=-2,95 eV. . .
La méthode Monte Carlo
Le potentiel interatomique étant ﬁxé, les simulations de type Monte-Carlo avec relaxations per-
mettent d'obtenir les valeurs d'équilibre des concentrations sur l'ensemble des sites de l'agrégat à
une température donnée. Ces simulations permettent l'étude des propriétés d'équilibre du système
à l'aide d'un processus d'échantillonnage aléatoire de l'espace des phases tout en faisant évoluer
le système vers son état d'équilibre, correspondant au minimum du potentiel thermodynamique.
Les grandeurs physiques mises en jeu sont évaluées numériquement comme une moyenne d'ensem-
ble. Comme le nombre des états est colossal, il est préférable d'opter pour une méthode générant
uniquement les états ayant la plus grande probabilité, i.e. ceux dont le poids de Boltzmann n'est pas
négligeable et participe donc le plus dans l'évaluation des grandeurs thermodynamiques moyennes.
L'utilisation de l'algorithme de Metropolis [204] permet de générer une chaîne de Markov donnant
ces états dont la probabilité est non négligeable. À partir d'une conﬁguration initiale, la nanopar-
ticule est explorée site par site en proposant un des deux types d'événements suivants [199],[24] :
• Un échange de position entre un atome de Co et un atome d'Ag,
• Un déplacement aléatoire de l'atome, son amplitude de déplacement étant de l'ordre de
grandeur du déplacement quadratique moyen à la température donnée.
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Pour chaque proposition, la variation d'enthalpie du système, ∆H, est calculée à l'aide du potentiel
interatomique. La probabilité d'acceptation d'un évènement est alors donnée par
Min[1, exp(−∆H/kBT )] . Quand ∆H < 0, la nouvelle conﬁguration est acceptée. En revanche,
si ∆H ≥ 0, un nombre aléatoire η ∈ [0,1] est tiré et la nouvelle conﬁguration est acceptée si
exp(−∆H/kBT ) ≥ η.
Aﬁn de simuler le signal de diﬀraction des rayons X des nanoparticules, des modèles atomistiques,
c'est-à-dire avec les positions des atomes de cobalt et d'argent, ont donc été utilisés. Ces modèles
étaient issus soit des simulations Monte Carlo avec relaxations décrites ci-dessus et correspondant
à des conﬁgurations d'équilibre, soit de modèles rigides d'icosaèdres, de décaèdres ou d'octaèdres




La diﬀusion non-anomale et la diﬀusion
anomale des rayons X appliquées aux
nanoparticules supportées.
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3Ce chapitre présente les concepts théoriques et les méthodologies d'analyse de la diﬀusion des
rayons X aux petits et aux grands angles en incidence rasante, eﬀectuée en condition non-anomale
ou anomale pour déterminer la structure, la morphologie, et la conﬁguration chimique des nano-
alliages supportés. La première partie expose les processus des interactions rayons X-matière et le
phénomène de diﬀusion atomique non-résonante (ou non-anomale) et résonante (ou anomale). La
deuxième et la troisième parties présentent l'intérêt de la géométrie d'incidence rasante pour l'étude
de nanoparticules supportées et la méthode d'analyse de la diﬀusion non-anomale aux grands angles.
Ensuite, dans la quatrième partie, l'intérêt et les avantages de la diﬀusion anomale aux grands
angles, qui est une méthode sélective chimiquement et encore peu développée pour l'étude de l'état
de mélange ou de ségrégation des nanoalliages, sont abordés. La cinquième partie porte sur la
diﬀusion aux petits angles en incidence rasante. Enﬁn, dans la sixième partie, la mise en ÷uvre en
rayonnement synchrotron des expériences de diﬀusion est présentée, de même que la procédure de
traitement des données nécessaire à l'analyse quantitative des mesures de diﬀusion anomale.
Introduction
L'étude des nanoalliages supportés requiert des méthodes de caractérisation adaptées à la taille
des objets (1 à 10nm) et aux faibles quantités de matière sondée (1015 à 1016 at.cm-2). A cette
échelle ultime, les limites de résolution aussi bien instrumentales qu'intrinsèques à chaque tech-
nique, et l'intensité du signal d'intérêt par rapport au bruit expérimental, sont deux paramètres qui
conditionnent le choix des méthodes utilisées [205]. De plus, les méthodes qui permettent d'obtenir
des informations en temps réel au cours de l'élaboration des nanoparticules et de suivre leur évolu-
tion lors de traitements in-situ dans diﬀérentes conditions environnementales sont particulièrement
privilégiées [206]. A ce titre, la diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles en inci-
dence rasante eﬀectuée en rayonnement synchrotron est particulièrement adaptée. Cette méthode
d'analyse non destructive permet d'obtenir des informations moyennées à l'échelle des échantillons
sur quelques 1010 particules [207], et d'étudier en temps réel les objets au cours de leur croissance
et de traitements post-élaboration comme par exemple des traitements thermiques, chimiques, ou
mécaniques.
L'appellation "diﬀusion" des rayons X est plus appropriée que la dénomination "diﬀraction"
des rayons X dans le cas des nanoparticules. Le terme de diﬀraction fait communément référence
à la diﬀusion des rayons X par des objets cristallins, ce qui n'est pas toujours le cas pour les
nanoparticules qui peuvent présenter un désordre structural très important et des arrangements
atomiques non-périodiques. Les rayons X sont situés dans une gamme d'énergie allant de 1 keV à
100 keV qui correspond à une plage de longueurs d'onde de 0.01nm à 10nm. Leur interaction avec
la matière est donc sensible aux constrastes de densité électronique de dimension nanométrique, si
bien que la diﬀusion des rayons X permet de sonder non seulement les distances interatomiques au
sein des nanoalliages, mais aussi les distances interparticules et la morphologie de ces particules.
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3.1.1 Cas d'une charge élémentaire libre
Dans le cadre de la théorie de l'optique ondulatoire, les rayons X sont décrits comme des ondes
électromagnétiques de faible longueur d'onde. Lorsqu'une particule élémentaire chargée, comme
un électron, est soumise à un champ électromagnétique, elle rentre en vibration et produit un
rayonnement électromagnétique induit, dit aussi diﬀusé, dans diﬀérentes directions de l'espace [192].
Figure 3.1  Représentation schématique de l'interaction d'un rayonnement électromagnétique de
vecteur d'onde incident ~ki avec une charge élémentaire libre. Une part du rayonnement est diﬀusée
dans la direction ~kf selon un angle de diﬀusion 2θ. Le vecteur de diﬀusion ~q (= ~kf − ~ki) est fonction
de l'angle de diﬀusion 2θ tel que |~q| = 4piλ sin(θ), où λ est la longueur d'onde du rayonnement
incident.
Le rayonnement incident de vecteur d'onde ~ki est diﬀusé selon un vecteur d'onde ~kf qui forme un
angle 2θ par rapport à la direction incidente (2θ = ̂(~ki, ~kf )), et le vecteur de diﬀusion ~q s'exprime :
~q = ~kf − ~ki, soit |~q| = 4piλ sin(θ) (Figure 3.1).
Le module de l'amplitude du rayonnement diﬀusée par un électron libre, noté Aelibre , est aussi
appelé le facteur (ou le pouvoir) de diﬀusion d'une charge libre noté felibre . Dans le cadre de la
mécanique classique, l'équation du mouvement de cet électron de charge élémentaire e(<0), et de
masse m, soumis à un rayonnement X incident de champ électrique ~E = ~E0eiωt est :
mx¨libre = eE0e
iωt, (3.1)
où x est le déplacement de l'électron qui oscille dans la direction du champ électrique incident, et
ω est la pulsation du champ électrique .
Ainsi, en régime monochromatique tel que x = felibre e
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Lors des expériences de diﬀusion des rayons X, l'interaction rayonnement-matière s'eﬀectue avec
le cortège électronique des diﬀérents atomes qui constituent les objets sondés. Les électrons sont
donc conﬁnés dans l'atome et ne peuvent plus être considérés comme libres. La liaison d'un élec-
tron au noyau atomique conduit à des phénomènes de résonances et de dissipations énergétiques
qui provoquent des variations de l'intensité du rayonnement diﬀusé [208]. Ces variations sont par-
ticulièrement exploitées dans les expériences de diﬀusion résonante ou encore appelée "diﬀusion
anomale".
Phénomène de résonance : modèle de l'électron élastiquement lié à l'atome
Le modèle physique simpliﬁé de l'électron lié à l'atome, sous forme d'un système masse-ressort
amorti, permet de mettre en évidence l'origine du phénomène de résonance du mouvement d'oscil-
lation électronique avec l'énergie du rayonnement X incident, et ses conséquences sur les variations
du pouvoir de diﬀusion d'un électron lié, par rapport au modèle de l'électron libre. Il s'agit de
considérer que l'électron subit une force de rappel k qui le raccroche au noyau, et qu'il oscille à la
même pulsation que le rayonnement X incident dans un environnement chargé électriquement qui
est représenté par une force de frottement.
L'équation du mouvement de cet oscillateur forcé amorti est :
mx¨ = −γx˙− kx+ eE0eiωt, (3.3)
où k représente la constante de raideur du système masse-ressort, et γ le coeﬃcient de frottement.
Cette équation peut être réécrite ainsi :
x¨+ Γx˙+ ω20x = eE0e
iωt, (3.4)




m est la fréquence propre (dite aussi de
résonance) du système.
En régime monochromatique tel que x = Aelié e





ω20 − ω2 + iΓω
(3.5)
Par conséquent, l'amplitude associée au mouvement de vibration de l'électron lié est un nombre
complexe, et le facteur de diﬀusion associé est déﬁni comme le rapport de l'amplitude de diﬀusion











ω20 − ω2 + iΓω
(3.7)
Dans le cadre de ce modèle, le facteur d'amortissement est négligeable devant la fréquence de
résonance du système (Γ ω0 [209]), l'expression de felié devient :
felié = 1 +
−ω20 − iΓω
ω20 − ω2 + iΓω
' 1 + −ω
2
0
ω20 − ω2 + iΓω
(3.8)
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représentent la partie réelle et la partie imaginaire du facteur de diﬀusion anomale, dite




représente la dissipation de l'énergie transférée à l'électron au cours de l'interaction
inélastique rayons X-électron. Lorsque la pulsation du rayonnement est proche de la fréquence de
résonance, le mouvement d'oscillation de l'électron est ampliﬁé et provoque une augmentation de
la force de frottement liée à l'état de conﬁnement de l'électron au sein du nuage électronique.
L'oscillation de l'électron accentue alors la dissipation de l'énergie électromagnétique qui se traduit
par des variations brutales du terme f
′
elié
(Figure 3.2). A la résonance (ω = ω0), l'énergie du
rayonnement incident est égale à l'énergie de liaison de l'électron à l'atome (Eelié = ~ω0). L'électron
absorbe l'énergie du rayonnement incident avec une probabilité qui est fonction de la section eﬃcace
d'absorption, et il peut être éjecté du cortège électronique. Ce processus d'absorption est représenté
par le terme f
′′
elié
qui atteint brusquement son maximum à la fréquence de résonance (Figure 3.2).







la pulsation du rayonnement incident pour un électron lié à l'atome et d'énergie Eelié = ~ω0.
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Finalement, en variant l'énergie du rayonnement X incident, il est possible de changer signi-
ﬁcativement le pouvoir de diﬀusion de l'électron et de provoquer des variations de l'intensité du
rayonnement diﬀusé. Étant donné que l'énergie de liaison des électrons est caractéristique de la na-
ture chimique de l'atome, c'est ce phénomène de résonance électronique qui confère une sélectivité
chimique aux mesures de diﬀusion des rayons X en condition anomale.
Néanmoins, comme il sera explicité plus loin, cette description de l'électron lié repose sur un
traitement classique de l'électron qui n'est pas exacte. Seule une description quantique de l'interac-










~kf , c'est-à-dire en ~q [150], qui peuvent être mesurables [211].
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Avant de généraliser la déﬁnition du facteur de diﬀusion d'un unique électron lié à l'atome à
la notion de facteur de diﬀusion à l'échelle atomique, il est nécessaire d'aborder la notion de seuils
d'absorption X, et le processus de ﬂuorescence X qui en résulte.
Seuils d'absorption X
Les atomes possèdent une multitude d'électrons qui sont répartis autour du noyau atomique
sur des orbitales électroniques auxquelles sont associées des énergies de liaison électron-atome dif-
férentes. A chaque niveau électronique est alors attribuée une énergie d'absorption X, appelée seuil
d'absorption X. Dans le cadre d'une représentation quantique de l'atome, les seuils d'absorption X
sont désignés par une nomenclature spéciﬁque [192]. L'ensemble des orbitales électroniques associées
aux deux premières couches électroniques (n= 1,2), et leurs seuils correspondants, sont présentés
dans le tableau 3.1.
n l j orbitales nombre d'états E(n,l,j) seuil
1 0 1/2 1s 2 (1s1/2)2 K
2 0 1/2 2s 2 (2s1/2)2 L1
2 1 1/2 2p 2 (2p1/2)2 L2
2 1 3/2 2p 4 (2p3/2)4 L3
Tableau 3.1  L'état d'un électron est caractérisé par le nombre quantique principal n, son moment
cinétique orbital l (<n), son spin s (±12), et le moment cinétique total j (= l + s 6= −12 [192]. Un
niveau énergétique E(n,l,j) en spectroscopie X est déﬁni par les trois nombres quantiques n, l, j. Par
exemple, les seuils L1,2,3 correspondent aux énergies de liaison des huit électrons de c÷ur du niveau
électronique n=2. Le seuil L1 (resp. L2, L3) permet d'arracher des électrons de l'orbitale 2s (resp.





élément Z EK (eV) EL1 (eV) EL2 (eV) EL3 (eV)
Co 27 7709 925 793 778
Ni 28 8331 1009 870 852
Ag 47 25516 3806 3524 3351
Pt 78 78395 13881 13271 11563
Au 79 80725 14355 13734 11920
Tableau 3.2  Valeurs tabulées des seuils d'absorption X des couches électroniques K et L de
diﬀérents éléments chimiques [212].
Lorsque qu'un atome est soumis à un rayonnement X incident d'énergie égale ou supérieure à
un seuil d'absorption, l'énergie du rayonnement peut être absorbée par les électrons des orbitales
électroniques associées à ce seuil. Ce processus d'interactions rayons X-matière est appelé l'eﬀet
photoélectrique. Dans la gamme des rayons X, l'eﬀet photoélectrique permet d'éjecter les électrons
des couches électroniques de c÷ur. En outre, les seuils d'absorption X sont fonction de la nature
de l'atome. Plus l'élément est lourd, plus l'énergie d'un niveau de c÷ur est élevée (Tableau 3.2).
Néanmoins, selon la source de rayons X considérée, et les équipements d'optique expérimentaux,
les seuils d'absorption ne sont parfois pas tous accessibles. Par exemple, la diﬀusion anomale des
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métaux de transitions (Co, Fe, Ni) est généralement réalisée à leur seuil K, tandis que la diﬀusion
anomale des métaux nobles (Pd, Ag, Pt, Au) est plutôt eﬀectuée à leur seuil L3, puisque l'énergie
du seuil K est située dans une gamme de rayons X de très haute énergie dans ces cas.
Figure 3.3  Représentations schématiques des seuils d'absorption X en échelle d'énergie, et du
processus d'éjection d'un électron du niveau K par eﬀet photoélectrique, suite à l'absorption d'un
photon incident d'énergie égale au seuil d'absorption K.
Fluorescence X et émission Auger
Le phénomène d'absorption peut provoquer l'émission d'un rayonnement secondaire incohérent
et isotrope appelé la ﬂuorescence X [192]. Dans ce cas, lorsqu'un électron de c÷ur quitte le cortège
électronique suite au processus d'absorption, il est favorable énergétiquement pour l'atome qu'un
électron d'un niveau supérieur se désexcite vers le niveau de c÷ur inoccupé. La désexcitation de
l'électron peut s'eﬀectuer selon un processus radiatif. Un photon qui possède une énergie équivalente
à la transition électronique est alors émis, et génère un rayonnement de ﬂuorescence X isotrope dont
l'intensité est non négligeable par rapport au rayonnement diﬀusé [213].
Le phénomène d'absorption peut aussi entraîner l'émission d'un autre électron initialement at-
taché à l'atome lorsque l'excès d'énergie de l'atome est transmis à cet électron. Ce processus de
désexcitation atomique est l'émission Auger.
Expérimentalement, le phénomène d'absorption est déjà observable pour des énergies situées à
quelques dizaines d'électrons volts en dessous d'un seuil d'absorption, si bien qu'un fond d'intensité
constant de ﬂuorescence X s'ajoute aux mesures de diﬀusion anomale et complexiﬁe l'analyse des
données [213].
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A l'échelle de l'atome, les rayons X interagissent avec l'ensemble des électrons du cortège élec-
tronique, si bien que l'amplitude totale diﬀusée (Aatome), aussi appelée "pouvoir" ou "facteur" de
diﬀusion atomique noté f , est la somme des amplitudes diﬀusées par chaque électron lié à l'atome
(felié) qui interfèrent entre elles en fonction de leur phase [192]. Le facteur de diﬀusion atomique f
s'écrit [209] :






• f0 est la transformée de Fourier de la densité électronique ρ(~r) de l'atome, c'est donc le facteur





• f ′ et f ′′ sont la partie réelle et la partie imaginaire du facteur de diﬀusion anomale à l'échelle
de l'atome.
3.1.4.1 Le facteur de forme f0
Le terme f0 ignore l'existence des liaisons électroniques à l'atome et ses conséquences sur l'intensité
diﬀusée. Pour de petits angles de diﬀusion, f0 est de l'ordre du nombre d'électrons, puis il décroît
avec l'angle de diﬀusion (Figure 3.4 (a)). L'évolution du facteur de forme f0 de chaque élément a










) + c (3.13)
où ai, bi, et c sont des constantes propres à chaque élément [215].
Le facteur de forme est fonction de la nature chimique des atomes, si bien que plus un élément
est lourd et plus il diﬀuse le rayonnement X incident. La ﬁgure 3.4 (a) représente l'évolution du
facteur de forme du Co et de l'Ag.
Lors d'expérience de diﬀusion sur des nanoparticules bimétalliques dont les deux éléments présen-
tent un contraste élevé en numéro atomique Z, comme le système AgCo (∆Z=20), le signal du métal
le plus léger est parfois noyé dans celui du plus lourd, ce qui rend diﬃcile la détermination de l'état
de mélange ou de ségrégation des métaux. La ﬁgure 3.4 (b) représente le ratio des facteurs de forme
au carré de l'Ag et du Co. Etant donné que l'intensité diﬀusée est proportionnelle au module de
l'amplitude diﬀusée [208], le rapport des facteurs de diﬀusion atomique élevés au carré renseigne
alors sur le poids de la contribution d'un atome au signal de diﬀusion en fonction de sa nature
chimique. Pour le système AgCo, le poids d'un atome d'Ag est au moins 3 fois supérieur à celui du
Co.
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Figure 3.4  (a) Evolution du facteur de forme du Co et de l'Ag en fonction de q (= 4pi sin(θ)/λ).
Les variations du facteur de forme sont exprimées en nombre d'électrons (Ne-). (b) Evolution du
ratio du facteur de forme de l'Ag au carré sur le facteur de forme du Co au carré.








sont la partie réelle et la partie imaginaire du facteur de diﬀusion anomale.
Ils représentent respectivement les processus de dissipation et d'absorption de l'énergie électroma-
gnétique liés aux interactions rayons X-matière. Ils dépendent de l'angle de diﬀusion. Cependant,
si la longueur d'onde des photons est très grande devant l'étendue spatiale de l'état qu'occupe un
électron dans l'atome, cette dépendance est négligée [216]. C'est par exemple le cas si les énergies
des photons sont proches des seuils d'absorption des électrons de c÷ur des atomes lourds, comme




en fonction de l'énergie des
rayons X incidents est alors considérée [217].




de diﬀusion anomale du Co en fonction de l'énergie
autour du seuil K.
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en fonction de l'énergie sont tabulées pour les diﬀérents éléments chimiques
grâce à un calcul quantique à partir des fonctions d'ondes des états électroniques. Par exemple, la
ﬁgure 3.5 représente l'évolution de ces facteurs au seuil K du Co [218].
Loin d'un seuil d'absorption X, la section eﬃcace des interactions inélastiques est négligeable
devant celle des interactions élastiques et varie peu avec l'énergie du rayonnement incident. Par




sont faibles et ne présentent pas de variations signiﬁcatives
avec l'énergie. Néanmoins, la forte décroissance de f0 avec l'angle de diﬀusion est telle que même




ont un poids signiﬁcatif aux grands angles [213].
Près d'un seuil d'absorption, la section eﬃcace d'absorption augmente et les phénomènes de
résonance électronique s'accentuent. Les facteurs de diﬀusion anomale présentent des variations
importantes avec l'énergie du rayonnement incident, qui entraînent des variations de l'amplitude du
rayonnement diﬀusé.
Figure 3.6  (a) Evolution du module au carré du facteur de diﬀusion total du Co à six énergies
sous le seuil K du Co (7709 eV) en fonction de q (= 4pi sin(θ)/λ). (b) Evolution du ratio du module









interviennent dans l'expression de l'indice de réfraction optique n(E) auquel
sont associés les mécanismes de dispersion de la lumière par les matériaux massifs en fonction de
l'énergie (E) du rayonnement :
n(E) = 1− δ(E)− iβ(E) (3.14)
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où h(= 2pi~) est la constante de Planck, c la célérité de la lumière, N le nombre d'Avogadro, re
le rayon de l'électron, ρ la densité volumique du matériau, E l'énergie, ni la fraction atomique de
chaque espèce i composant le matériau, Zi le numéro atomique d'un atome de nature i, et Ai la
masse molaire d'un élément chimique i.
En outre, le facteur de dispersion β est directement proportionnel au coeﬃcient d'absorption











Par conséquent, la partie imaginaire du facteur de diﬀusion anomale f
′′
est directement propor-
tionnelle à Eµ(E) si bien qu'il peut être déterminé expérimentalement à partir de la mesure de
l'absorption de l'échantillon. Diverses méthodes existent telles que par exemple la mesure de la
variation de l'absorbance, du rayonnement de ﬂuorescence, ou encore du courant d'électrons libérés
en fonction de l'énergie du rayonnement incident [213],[219],[19].
L'évolution du terme f
′
avec l'énergie du rayonnement incident peut alors être déterminé à partir
du terme f
′′




















à l'environnement de l'atome





est particulièrement sensible à l'environnement chimique [220],[221], mais aussi à l'environnement
géométrique [222] et à la taille des objets [223]. En raison de cette sensibilité, les diﬃcultés inhérentes
à l'étude des mesures d'absorption X se répercutent en partie sur l'analyse quantitative des mesures
de diﬀusion anomale.
Par conséquent, les valeurs théoriques tabulées qui sont obtenues dans le cadre d'un atome isolé
[224] constituent une première base de travail pour l'exploitation de la diﬀusion anomale, mais





sur les échantillons étudiés aﬁn de prendre en compte l'inﬂuence de l'environnement
[213],[219],[19].
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3.2.1 Amplitude diﬀusée, intensité diﬀusée et dimensions des objets diﬀusants
Lorsqu'un rayonnement incident rencontre une assemblée d'objets diﬀusants de petite taille,
dénommés aussi "centres diﬀuseurs", la section eﬃcace des interactions rayons X-matière est suf-
ﬁsamment faible pour que les processus d'interférence entre le rayonnement diﬀusé et le rayon-
nement incident, ainsi que les phénomènes de diﬀusions multiples, soient négligeables. Par con-
séquent, l'essentiel du formalisme théorique présenté est développé dans le cadre de l'approximation
cinématique, également appelée approximation de Born [209], [225] 1.
La diﬀusion par une nanoparticule
Une nanoparticule est constituée d'une assemblée d'atomes. L'amplitude totale diﬀusée (Ap) par
une nanoparticule soumise à un rayonnement X, est donc la somme des amplitudes diﬀusées par
chacun des atomes qui la compose. En outre, l'essentiel de la diﬀusion induite par ces atomes
étant cohérente, elle s'accompagne de phénomènes d'interférences considérables entre les diﬀérents
rayonnements diﬀusés qui dépendent de la diﬀérence de marche (δ) entre les ondes. Cette dernière
est décrite par un terme de déphasage (φ). L'amplitude totale diﬀusée Ap résultant peut être déﬁnie
comme le facteur de diﬀusion de la nanoparticule (Fp), et s'écrit :





où n représente le nombre d'atomes total constituant la particule, et fj et φj correspondent respec-
tivement au facteur de diﬀusion atomique et à la phase de l'onde diﬀusée pour un atome de nature
chimique j.
Par déﬁnition, l'intensité du rayonnement diﬀusé est égale au module au carré de l'amplitude.










La diﬀusion par une assemblée de nanoparticules
Dans la cadre des expériences de diﬀusion, le faisceau de rayon X illumine une grande proportion
des échantillons si bien qu'une multitude de particules interagissent avec le rayonnement incident.
L'amplitude totale diﬀusée selon un angle 2θ par l'ensemble des nanoparticules est la somme des
amplitudes de l'onde diﬀusée par chaque particule "p" avec un déphasage φp dans la direction ~kf
(Figure 3.7). L'amplitude (Atotale) et l'intensité (Itotale) diﬀusées par N particules soumises à un












1. Dans le cas d'expériences de diﬀusion des rayons X réalisées en condition d'incidence rasante et d'émergence
rasante, l'approximation cinématique n'est pas satisfaisante aux petits angles en raison de l'intensité non négligeable
du rayonnement issue de la réﬂexion spéculaire par le substrat. Une théorie plus complète dénommée "Distorted
Wave Born Approximation" (DWBA) est alors utilisée (cf. section 3.5)
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L'intensité diﬀusée à un angle 2θ par les nanoparticules dépend du déphasage entre les ondes
diﬀusées qui peuvent alors interférer plus ou moins constructivement [226]. Soit un rayonnement
incident de vecteur d'onde ~ki (Figure 3.7), la diﬀérence de marche δ entre deux rayons diﬀusés dans




(~ki, ~kf ), est :
δ = PH−MH' = ‖~rpm‖ cos(α)− ‖~rpm‖ cos(α′) = λ0
2pi















Finalement, les vecteurs de diﬀusion, pour lesquels sont observées des interférences constructives
qui se traduisent par des maximums d'intensité, sont directement fonction de la diﬀérence de marche
entre les ondes et par conséquent de la distance entre les objets diﬀusants [208], [227].
Figure 3.7  Représentation schématique de l'interaction d'un rayonnement électromagnétique de
vecteur d'onde incident ~ki avec plusieurs objets diﬀusants. Une part du rayonnement est diﬀusée
dans la direction ~kf selon un angle de diﬀusion 2θ auquel est associé le vecteur de diﬀusion ~q= ~kf -~ki
et de norme q = 4piλ0 sin(θ).
Echelles des objets diﬀusants et des distances sondées
Le vecteur de diﬀusion appartient à l'espace des fréquences spatiales de sorte que
0 ≤ ~q.~rjk ≤ 2pi. Le module du vecteur de diﬀusion est donc inversement proportionnel à la dis-
tance entre les objets diﬀusants. L'intensité diﬀusée à des angles correspondants à des vecteurs de
diﬀusion q élevés est alors caractéristique des plus petites distances diﬀusantes, tandis que l'intensité
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diﬀusée à des vecteurs de diﬀusion faibles est caractéristique des plus grandes distances. En outre,
dans la gamme des rayons X considérée, la taille des objets diﬀractants varie de l'angström à la
centaine de nanomètres, et correspond donc à des dimensions de l'ordre de l'atome à celle de la
nanoparticule. Par conséquent, lors des expériences de diﬀusion des rayons X, l'intensité collectée
aux grands angles permet d'accéder aux distances interatomiques et de déterminer l'arrangement
spatial des atomes dans les nanoparticules, alors que l'intensité collectée aux petits angles permet
de déterminer les distances entre les nanoparticules et leur morphologie.
3.2.2 L'incidence rasante
La diﬀusion des rayons X sur des nanoparticules supportées requiert une conﬁguration géométrique
particulière aﬁn d'exalter le signal des nanoparticules par rapport à celui du support, et rendre les
mesures exploitables.
Intérêt de l'incidence rasante
L'intensité diﬀusée par les échantillons étudiés est composée des contributions du substrat de
C\ SiO2\ Si et des nanoparticules bimétalliques. Aﬁn d'accéder à la diﬀusion des objets en surface,
la diﬀusion des rayons X doit être collectée en réﬂexion. En outre, la profondeur de pénétration des
rayons X dans les matériaux peut s'étendre sur plusieurs centaines de micromètres [228], si bien
que l'intensité réﬂéchie peut contenir des contributions importantes du substrat. Par conséquent,
le signal de diﬀusion des nanoparticules dispersées sur la surface, qui représentent des quantités de
matière très faibles, est bien souvent noyé dans la contribution du substrat. Il est alors essentiel de
minimiser la contribution de ce dernier en travaillant en condition d'incidence rasante.
Eﬀets de l'incidence sur les coeﬃcients de réﬂexion (R) et transmission (T )
Lorsque les rayons X incidents d'énergie E arrivent sur la surface d'un échantillon d'indice de
réfraction n(E) (=1−δ(E)− iβ(E), équation 3.14) avec un angle d'incidence αi, une part du rayon-
nement est transmis selon un angle de réfraction αt, et l'autre réﬂéchie. A l'échelle macroscopique,
dans le cadre de l'optique en régime spéculaire, le rayonnement réﬂéchi géométriquement donne
lieu à un rayon réﬂéchi et non diﬀusé selon un angle αr = αi (réﬂexion spéculaire). Les équations
de Fresnel permettent d'établir les coeﬃcient de transmission T (αi, E) et de réﬂexion R(αi, E) qui
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Comme la partie réelle de l'indice de réfraction est inférieure à 1 dans la gamme des rayons
X, l'angle du rayonnement transmis par rapport à la normale à la surface est supérieur à l'angle
d'incidence, si bien qu'il existe un angle d'incidence limite en dessous duquel la transmission n'est
plus possible, et le régime de réﬂexion totale est atteint. Le rayon transmis est conﬁné sous la forme
d'une onde évanescente de surface de forte intensité qui se traduit par une surintensité brutale du
coeﬃcient de transmission (Figure 3.8 (a)). D'après l'expression de T et des coeﬃcient a et b, ce
maximum est obtenu pour angle d'incidence αi =
√
2δ. Cet angle est appelé l'angle critique et est
noté αc. Pour αi < αc, l'intensité du rayonnement transmis tend vers zéro et la réﬂexion est totale,
si bien que la pénétration des rayons X dans le matériau devient très faible (Figure 3.8 (b)).
En géométrie d'incidence rasante, l'angle d'incidence est de l'ordre de l'angle critique, ce qui
permet de minimiser le signal de diﬀusion du substrat, et d'exalter celui des nanoparticules [207].
Eﬀets de l'énergie du rayonnement incident sur R et T
Dans les conditions d'incidence rasante, les coeﬃcients de transmission et de réﬂexion sont par-
ticulièrement sensibles aux variations d'énergie du rayonnement incident. Par conséquent, lors des
expériences de diﬀusion anomale, l'intensité diﬀusée par le substrat évolue avec l'énergie (cf. 3.6.3.1).
Ces variations d'intensité, en lien avec les variations d'absorption (R= f(β), et β ∝ µ ∝ f ′′), s'a-
joutent à celles de la diﬀusion anomale et complexiﬁent la normalisation des mesures.
Figure 3.8  (a) Evolution des coeﬃcients de réﬂexion R et de transmission T de la silice en fonction
de l'angle d'incidence d'un rayonnement X à une énergie de 7705 eV. (b) Profondeur de pénétration
des rayons X dans la silice en fonction de l'angle d'incidence d'un rayonnement X à une énergie de
7705 eV.
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3.3 La diﬀusion aux grands angles : organisation structurale des
nanoparticules
3.3.1 Diﬀusion par des nanoparticules d'orientations aléatoires
L' expression de l'intensité diﬀusée aux grands angles par une nanoparticule qui est déﬁnie dans
la section 3.2.1 est la somme de l'intensité diﬀusée par les n atomes qui la compose multipliée par










Dans les cas d'une nanoparticule, le conﬁnement des atomes entraîne des eﬀets de contraintes
qui induisent une distribution des distances interatomiques et parfois une organisation structurale
non périodique, si bien que chaque atome occupe une position spéciﬁque. La répartition des atomes
dans la nanoparticule ne peut donc pas être simplement décrite comme la répétition par transla-
tion d'un motif élémentaire. La théorie de la diﬀraction des rayons X par un monocristal parfait
supposé inﬁni n'est alors pas adaptée. Néanmoins, de façon similaire à la diﬀraction d'une poudre
polycristalline constituée d'un ensemble de petits cristaux d'orientations aléatoires [226], la diﬀu-
sion par une assemblée de nanoparticules orientées aléatoirement a lieu dans toutes les directions
de l'espace, sous la forme d'anneaux de diﬀusion qui sont issus d'un cône de diﬀusion global (ﬁgure
3.9). Par conséquent, l'intensité diﬀusée selon un angle 2θ correspond à la moyenne des intensités
diﬀusées dans toutes les directions ~kf de l'espace respectant la condition
̂
(~ki, ~kf ) = 2θ. Il s'agit alors
de calculer la moyenne cette somme [209].
Figure 3.9  Représentations schématiques de la diﬀusion des rayons X aux grands angles d'une
poudre polycristalline [229].
Comme l'intensité est une grandeur réelle, l'exponentielle complexe de l'expression 3.29 se réduit








k (q) cos(~q.~rjk) (3.30)
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Il est possible de calculer le facteur de structure total S(q) qui représente l'ensemble des corréla-
tions des paires atomiques présentes dans la particule [207] :













où n est le nombre d'atomes total, et f2 représente le facteur de diﬀusion moyen.
La transformée de Fourier du facteur de structure total S(q) permet alors d'obtenir la fonction de
corrélation de paires atomiques dans l'espace réel, dénommée aussi fonction de distribution radiale






q [S(q)− 1] sin(q r) dq (3.34)
Elle représente la probabilité moyenne de trouver des atomes voisins à une distance r dans un volume
V(= 4/3pir3) autour d'un atome donné. Par conséquent, la position des pics de corrélation renseigne
sur les distances interatomiques dans la nanoparticule, et l'intensité des pics qui est pondérée par
la nature des atomes permet de connaître le nombre de voisins présents à la distance r [217].
Mesures expérimentales
Selon les conditions de polarisation du rayonnement X, la géométrie d'incidence, la géométrie de
détection, et le type de détecteur, l'intensité collectée à un angle 2θ n'est pas égale à l'intensité
donnée par la formule de Debye. Des termes correctifs sont nécessaires et sont détaillés dans la
section 3.6 qui est consacrée à la mise en ÷uvre expérimentale de la diﬀusion des rayon X en
rayonnement synchrotron.
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3.3.2 Méthode d'analyse des spectres de diﬀusion des rayons X non-anomale
aux grands angles.
3.3.2.1 Spéciﬁcités de la diﬀusion par des nanoparticules
L'analyse des spectres de diﬀusion des rayons X aux grands angles (WAXS) des nanoparticules
est complexe. Alors que la diﬀraction d'une poudre polycristalline consiste à étudier la structure des
grains qui la compose en exploitant la position et l'intensité des diﬀérents pics de Bragg qui sont
ﬁns et bien déﬁnis, les spectres de diﬀusion des nanoparticules présentent des pics très larges qui
résultent d'une combinaison de diﬀérents facteurs tels que 2 :
• La structure géométrique des objets qui est déﬁnie par l'arrangement structural des paires
atomiques dans les particules [230].
• La taille nanométrique des objets. La longueur d'onde du rayonnement X implique un
phénomène de diﬀusion à l'échelle de la particule elle-même qui est convoluée avec l'information
structurale résultant de la diﬀusion à l'échelle atomique [231].
• La distribution des distances interatomiques dans les particules en raison du conﬁnement
des atomes qui induit un gradient de pression et des distorsions des distances atomes-atomes
[26].
• L'état de mélange ou de ségrégation des métaux dans le cas de système multimétalliques
comme les nanoalliages [207].
De plus, pour des échantillons de nanoparticules, d'autres facteurs inﬂuencent le signal de diﬀusion
comme :
• La distribution en taille des objets
• La diversité des géométries structurales qui peut être corrélée à la distribution en taille.
Les eﬀets de ces diﬀérents facteurs sur l'intensité diﬀusée peuvent être similaires, et ils com-
pliquent l'extraction des informations structurales des nanoparticules, mais aussi la détermination
de la conﬁguration chimique dans le cas de l'étude de nanoalliages. Aﬁn d'analyser les mesures
expérimentales, il est alors nécessaire de les comparer à des spectres de diﬀusion théoriques qui
sont calculés à partir de modèles de particules de diﬀérentes tailles, structures, et conﬁgurations
chimiques dans le cas de nanoparticules bimétalliques.
3.3.2.2 Simulations de la diﬀusion des rayons X aux grands angles de nanoparticules
Diﬀérents types de modèles de nanoparticules sont utilisés pour calculer les spectres de diﬀusion.
Certains modèles, dits rigides, sont obtenus par construction géométrique à partir des positions
occupées par les atomes pour l'octaèdre tronqué (TOh) de Wulﬀ, les décaèdres (Dh) de Ino ou
Marks, et l'icosaèdre (Ih) de Mackay (cf. chapitre 1). D'autres modèles, dits relaxés, sont obtenus à
partir de la minimisation de l'énergie totale d'une nanoparticule construite à partir d'un potentiel
interatomique [30], [232]. Ces modèles fondés sur des considérations énergétiques permettent de
prendre en compte les forces qui existent entre les diﬀérentes paires d'atomes en fonction de la
nature des éléments chimiques, puis de déterminer l'arrangement spatial des atomes conﬁnés dans
la nanoparticule. Les modèles relaxés sont plus réalistes et permettent par exemple d'évaluer le rôle
de la température ou de la présence de défauts (lacunes, impuretés) sur la conﬁguration d'équilibre
du système [232], [233], [13].
2. Les eﬀets sur le signal de diﬀusion de ces diﬀérents facteurs seront explicités et illustrés dans la suite de ce
chapitre.
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Les spectres de diﬀusion des modèles sont simulés à l'aide du programme CXDSS (Cluster X-
Ray Diﬀraction Simulation Software) qui permet de calculer l'ensemble des corrélations des paires
atomiques existantes dans la particule aﬁn de déterminer la fonction de distribution radiale (equation
3.34), puis de reconstruire le spectre de diﬀusion associé dans l'espace réciproque par le biais de la
transformée de Fourier de la fonction de distribution radiale, dont les diﬀérentes contributions sont
pondérées par les facteurs de diﬀusion atomiques à l'énergie considérée [20], [230].
Eﬀets de la structure géométrique et systèmes relaxés
Le spectre de diﬀusion aux grands angles des nanoparticules renseigne sur l'arrangement spatial
des atomes. Les pics de diﬀusion résultent des interférences constructives entre les rayonnements
diﬀusés par 2 atomes ou plus, ils reﬂètent donc la cohérence des paires atomiques dans les parti-
cules. Dans le cadre de ce travail, par abus de langage, la notion de paires atomiques désigne les
liaisons atomiques entre premiers voisins. La ﬁgure 3.10 représente les simulations des spectres de
diﬀusion obtenus pour des modèles rigides de particules monométalliques de diﬀérentes géométries
structurales et de tailles comparables (v 2 nm).Ces spectres démontrent que chaque géométrie struc-
turale présente un proﬁl de diﬀusion aux grands angles qui lui est propre, et qui est caractéristique
de l'organisation spatiale des atomes. Le premier pic de diﬀusion intense renseigne sur la distance
moyenne entre premiers voisins dans la particule. La position et l'intensité des pics de diﬀusion
d'ordre supérieur sont caractéristiques de l'état d'ordre (dit aussi de cohérence) ou de désordre des
paires atomiques à plus grandes distances.
Figure 3.10  Spectres GIWAXS simulés à partir de modèles rigides de particules monométalliques
d'Ag de 2 nm et de géométries icosaédrique (Ih), décaédrique (Dh), et octaédrique tronquée (TOh).
Pour une géométrie périodique de structure fcc (TOh), le spectre GIWAXS présente des pics de
diﬀusion dont les positions et les intensités sont semblables à celle des réﬂexions de Bragg d'une
poudre polycristalline. En revanche, les géométries non périodiques Ih et Dh présentent des pics
secondaires de diﬀusion plus larges et de plus faible intensité que la géométrie cristalline TOh,
en raison de leurs symétries particulières (cf. partie 1.2.1.2) qui induisent des contraintes de com-
pression et de dilatation dans les particules. Ces distorsions et également la présence de mâcles de
construction impliquent une distribution des distances interatomiques, et donc une faible cohérence
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des paires atomiques à grandes distances comme en témoigne les proﬁls WAXS. La perte de co-
hérence est surtout liée à la perte de la symétrie de translation par rapport à un ordre cristallin.
Les conséquences les plus marquantes sur les spectres des particules Ih et Dh sont l'atténuation et
le déplacement de la raie de diﬀusion associée à la réﬂexion (200) du modèle TOh caractéristique
de l'ordre cristallin de la structure fcc (Figure 3.10).
Figure 3.11  Simulation des spectres GIWAXS d'un modèle rigide cristallin (en rouge) et d'un
modèle relaxé (en vert) d'une nanoparticule de CoPt de 405 atomes (∼2 nm) et de géométrie oc-
taédrique tronquée. Les atomes de Co (resp. de Pt) sont représentés par les sphères jaunes (resp.
vertes) [15], [20].
Par ailleurs, la ﬁgure 3.11 permet de comparer les spectres WAXS simulés à partir d'un modèle de
particule rigide et d'un modèle de particule relaxée pour une structure octaédrique tronquée de 405
atomes [15]. Une structure relaxée autorise le déplacement des atomes autour de la position initiale
d'un modèle rigide aﬁn de réduire l'énergie totale du système. En particulier, les structures relaxées
présentent régulièrement des déformations et des distorsions des distances interatomiques [232].
Dans le cas des systèmes bimétalliques, la relaxation des distances peut entraîner une relaxation de
la chimie et des échanges atomiques. La distribution des distances dans un modèle relaxé induit un
élargissement et une légère variation de la position des pics de diﬀusion, ainsi que des modiﬁcations
des rapports d'intensité entre les diﬀérents pics. Ce type de modèle s'approche davantage du sig-
nal GIWAXS des nanoparticules élaborées expérimentalement lorsque ces dernières présentent une
distribution de distances atomiques importante (désordre structural, eﬀet thermique...)
Eﬀets de la taille et de la distribution en taille
L'intensité totale diﬀusée et la largeur des pics de diﬀusion évoluent signiﬁcativement en fonction
de la taille pour des nanoparticules inférieures à la dizaine de nanomètres (Figure 3.12 et 3.13).
Pour une structure géométrique équivalente, la chute de l'intensité diﬀusée avec la diminution de
la taille des objets résulte d'une plus faible quantité de paires atomiques participant à la diﬀusion
dans les particules, et l'élargissement des pics de diﬀusion provient de la taille limitée des domaines
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cristallins (Figure 3.12).
Figure 3.12  (a) Simulation des spectres GIWAXS à 8keV de nanoparticules de Pt fcc en fonction
du nombre d'atomes, et (b) la fonction de distribution radiale correspondante pour les modèles de
13 et 55 atomes [217].
Figure 3.13  (a) Simulation des spectres GIWAXS à 8 keV de nanoparticules d'Au constituées de
n couches pour des géométries (a) icosaédriques et (b) décaédriques. Chaque spectre est normalisé
par rapport à l'échelle du spectre associé à une particule composée de 6 couches [231].
Pour des tailles de particule inférieures à 2 nm, l'élargissement des pics lié à l'eﬀet de taille
aﬀecte la résolution des pics de diﬀusion et la forme globale du spectre. Même pour des particules
cristallines, les eﬀets de conﬁnement accentuent la contraction, ou la dilation, des distances inter-
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atomiques ce qui conduit à des décalages de la position des pics. Les signatures du signal GIWAXS
des diﬀérentes géométries structurales sont alors plus diﬃcilement diﬀérentiables. Expérimentale-
ment, cet eﬀet de taille est couplé à la distribution en taille des nanoparticules, ce qui complexiﬁe
davantage l'analyse structurale des objets.
Analyse des mesures expérimentales à l'aide des simulations.
Figure 3.14  (a) Image TEM, et (b) l'histogramme de taille associé pour des nanoparticules de
CoPt de conﬁguration chimique alliée. (d) Meilleure simulation (en rouge) du spectre GIWAXS
expérimental (en noir) obtenue à partir d'une combinaison linéaire des simulations associées à des
modèles de particules Ih de diﬀérentes tailles (∼1 à 2.5 nm). (c) Simulation des spectres WAXS des
modèles de particules Ih de diﬀérentes tailles qui sont utilisés pour la simulation (en rouge) de la
ﬁgure (d) [207].
Expérimentalement, la population des nanoparticules étudiées présente une distribution en taille
qui peut être accompagnée d'une variété de géométries structurales. Les diﬀérents eﬀets de taille,
de structure, de distribution de taille et des distances interatomiques sont conjugués et complexi-
ﬁent l'analyse structurale des objets. Aﬁn de considérer l'ensemble de ces paramètres, il est alors
nécessaire de confronter les mesures expérimentales à des spectres simulés dont l'intensité totale
résulte d'une combinaison linéaire des simulations GIWAXS obtenues pour diﬀérentes structures et
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où :
xi : représente la proportion de structure de type i (Ih, Dh, TOh,...),
wi,n : est la proportion de particules de structure i qui possèdent une taille n,
Ii,n(q) : est l'intensité diﬀusée par une particule de structure i et de taille n.
L'estimation des tailles et des structures de particules les plus probables dans l'échantillon peu-
vent être déterminées à partir de l'analyse de la diﬀusion des rayons X aux petits angles, et par
des méthodes complémentaires comme la microscopie électronique en transmission qui renseigne lo-
calement sur la morphologie et l'arrangement atomique des objets. Ces informations permettent de
restreindre et d'orienter l'ensemble des modèles à tester pour obtenir un accord entre la simulation
des spectres WAXS et les résultats expérimentaux (Figure 3.14).
Détermination de la position des pics de diﬀusion des spectres expérimentaux.
Aﬁn d'analyser les évolutions des positions et des largeurs à mi-hauteur des pics de diﬀusion
aux grands angles lors de la croissance des nanoparticules et de leur recuit thermique, les spectres
expérimentaux sont décomposés en plusieurs contributions grâce à des courbes lorentziennes (cf.
chapitre 4). Les courbes lorentziennes présentent une base plus large et des contributions plus fortes
près des bornes de la distribution que les courbes de type gaussiennes pour une même largeur à
mi-hauteur, si bien qu'elles décrivent mieux l'eﬀet de la dispersion en taille des particules sur la
forme des pics de diﬀusion des spectres GIWAXS des échantillons étudiés [26].
Eﬀet de la conﬁguration chimique : cas des nanoparticules bimétalliques
La diﬀusion des rayons X aux grands angles des nanoalliages dépend également de l'état de
mélange ou de ségrégation des métaux [207]. Les mesures GIWAXS contiennent alors non seulement
des informations sur la structure géométrique des nanoparticules bimétalliques, mais aussi sur la
répartition spatiale des atomes en fonction de leur nature chimique.
Dans le cas des nanoparticules bimétalliques (AxB1-x), l'expression de l'intensité diﬀusée aux












Cette somme sur les "n" atomes constituant la nanoparticule peut alors être écrite comme une










I(q) = |fA(q)|2SAA(q) + |fB(q)|2SBB(q) + (fA(q)f∗B(q) + fB(q)f∗A(q))SAB(q) (3.38)
où les termes Smn(q) représentent les facteurs de structure "partiels" (PSF) par rapport au fac-
teur de structure total S(q) (équation 3.33). Ils sont indépendants de la nature des éléments du
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nanoalliage AB, et renseignent sur l'état de mélange ou de ségrégation des métaux [217], [219],
[234]. En particulier :
1. Si la conﬁguration chimique correspond à un mélange homogène des métaux dans la nanopar-
ticule alors : SAA ∝ SBB . Ces deux termes ne diﬀèrent que d'un facteur de proportionnalité
lié à la composition des particules.
2. Si la conﬁguration chimique est localement ou entièrement ségrégée : SAA 6= SBB
Par exemple, le spectre de diﬀusion aux grands angles et les facteurs de structure partiels simulés
à partir d'un modèle relaxé de particules c÷ur-coquille (Co-Ag) sont représentés sur la ﬁgure 3.15.
Les facteurs de structure partiels de l'Ag (SAgAg) et du Co (SCoCo), qui constituent respectivement
la coquille et le c÷ur de la particule, sont diﬀérents. En particulier, la position du maximum du
facteur SCoCo (resp. SAgAg) est localisée à une position caractéristique de la distance interatomique
moyenne du Co (resp. de l'Ag). De plus, le proﬁl du facteur SCoCo démontre que l'ordre à grande
distance des paires Co-Co qui forment un domaine est meilleur que celui des paires Ag-Ag qui
forment une monocouche en surface.
Figure 3.15  (a) Simulation de l'intensité diﬀusée aux grands angles à 7605eV pour un modèle
de nanoparticules c÷ur-coquille (Ag455-Co834) constituées d'un c÷ur de Co de géométrie TOh et
recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche, et (b) les facteurs de structure partiels associés.
Ce modèle de nanoparticule AgCo est obtenu à partir des simulations numériques Monte Carlo
présentées dans la partie 2.3 .
La comparaison des proﬁls WAXS d'un modèle de particules c÷ur-coquille (Co-Ag) et d'un modèle
de particules Janus (Figure 3.16), indique que pour des quantités d'Ag et de Co comparables,
l'intensité et la forme des pics de diﬀusion uniquement associés à des contributions des paires Ag-
Ag (ﬂèches roses et bleues) sont fonction de la conﬁguration chimique des particules. Pour les
nanoparticules Janus, les atomes d'Ag sont regroupés et forment un domaine tri-dimensionnel. Le
nombre de liaisons Ag-Ag est donc plus grand que dans le cas d'une coquille, si bien que l'intensité
diﬀusée est plus forte, les pics de diﬀusion sont plus ﬁns, et des contributions des paires Ag-Ag à
de plus grandes valeurs de q existent, et sont caractéristiques d'un ordre à plus grande distance. Le
signal WAXS des nanoparticules bimétalliques contient donc des informations essentielles sur l'état
de mélange ou de ségrégation des métaux.
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Figure 3.16  (a) Simulations de l'intensité diﬀusée aux grands angles pour des modèles rigides de
nanoparticules Ag259Co830 de 1089 atomes (3 nm) de conﬁguration chimique Janus (en bleu) et de
conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille d'une monocouche (en rose).
Détermination de la conﬁguration chimique : les diﬃcultés inhérentes à l'étude des
nanoalliages
Dans le cas d'une diﬀraction de poudre, le signal WAXS est constitué de pics de diﬀusion intenses
et ﬁns. Pour un système massif allié, la loi de Vegard est plus ﬁable, et pour certains systèmes ségrégés
il est possible de distinguer les diﬀérentes contributions propres à chaque métal. En revanche, pour
les nanoalliages, la largeur des pics de diﬀusion, à laquelle s'ajoute un éventuel contraste élevé entre
les facteur de diﬀusion atomique des métaux considérés, complexiﬁent l'étude de la conﬁguration
chimique des objets. Selon la nature des métaux, la composition, la taille, la distribution en taille,
et les géométries structurales des nanoparticules, il peut être diﬃcile de discriminer le signal de
diﬀusion d'une conﬁguration chimique mélangée de celui d'une conﬁguration ségrégée [207].
Cas du système AgCo :
L'étude du nanoalliage AgCo par diﬀusion des rayons X présente deux diﬃcultés majeures :
• un trop fort contraste de leur facteur de diﬀusion atomique qui induit une faible sensibilité du
signal GIWAXS aux contributions des atomes de Co.
• la quasi-coïncidence en position d'un grand nombre de leur pics de diﬀusion malgré une dif-
férence élevée des distances interatomiques des paires Ag-Ag et Co-Co.
Aﬁn d'évaluer le poids de la contribution des atomes d'Ag et de Co à l'intensité diﬀusée, la ﬁgure
3.17 présente la variation du module au carré du facteur de diﬀusion atomique des deux métaux
en fonction du vecteur de diﬀusion et les positions des pics des réﬂexions de Bragg des matériaux
massifs de structure fcc. L'évolution des facteurs de diﬀusion démontre qu'à quantité de matière
équivalente les contributions associées à l'Ag sont au moins six fois plus élevées que celles du Co. La
ﬁgure 3.18 permet d'évaluer l'impact d'une telle diﬀérence des facteurs de diﬀusion sur l'intensité
diﬀusée par chaque métal grâce à la comparaison des spectres simulés à partir de modèles de
nanoparticules monométalliques d'Ag et de Co pour des structures octaédriques tronquées (∼1.5nm)
et icosaédriques (∼ 2nm). L'intensité diﬀusée par un nombre de paires Ag-Ag égal au nombre de
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paires Co-Co est bien supérieure. En outre, la contribution de plus forte intensité du Co (∼30.7 nm-1)
coïncide en position avec une contribution des paires Ag-Ag. Ces diﬀérents paramètres soulignent
la diﬃculté de l'identiﬁcation des contributions des deux métaux au signal de diﬀusion, et de la
détermination de leur état de mélange ou de ségrégation dans le nanoalliage AgCo.
Figure 3.17  Evolution des facteurs de diﬀusion atomique au carré de l'Ag (en rouge) et du Co (en
noir) à 7605 eV en fonction du vecteur de diﬀusion. Les variations de f2 sont exprimées en nombre
d'électrons (Ne-) au carré. Les positions des réﬂexions de Bragg de l'Ag (resp. du Co) massif fcc
sont représentées par les lignes verticales en pointillés rouges (resp. verts). La hauteur de ces lignes
verticales est normalisée par rapport à l'intensité de la réﬂexion (111) dans la cas d'une diﬀraction
de poudre constituée de grains polycristallins d'orientation aléatoire.
Figure 3.18  Simulations des spectres de diﬀusion aux grands angles de nanoparticules monomé-
talliques d'Ag (en rouge) et de Co (en noir) obtenus pour un modèle (a) d'icosaèdres de 309 atomes
et (b) d'octaèdres tronqués de 201 atomes.
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Conclusion :
Les mesures de diﬀusion des rayons aux grands angles en condition non anomale fournissent
des informations sur la structure globale des nanoparticules et permettent d'accéder au facteur de
structure total S(q). Néanmoins, elles ne permettent pas d'extraire les facteurs de structure partiels
(Smn(q)), si bien qu'il est diﬃcile d'identiﬁer les contributions propres à chaque métal dans le
but de déterminer la conﬁguration chimique des nanoparticules. En outre, si à certaines tailles et
compositions les simulations des spectres GIWAXS associées à diﬀérentes conﬁgurations chimiques
présentent des diﬀérences notables, ce n'est pas toujours le cas. Lorsque les signaux simulés sont
proches, il est alors diﬃcile de discriminer les spectres expérimentaux qui pourraient être associés à
ces diﬀérentes conﬁgurations chimiques à cause de la distribution des distances interatomiques dans
les particules et de la dispersion en taille des objets.
Par conséquent, les méthodes d'analyse structurales avec une sélectivité chimique comme la dif-
fusion anomale des rayons X permettent d'obtenir davantage d'informations sur l'état de mélange
ou de ségrégation des métaux aﬁn d'étudier la conﬁguration chimique des nanoalliages.
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3.4 La diﬀusion anomale aux grands angles
3.4.1 Principe, intérêts, et diﬃcultées d'analyse.
La diﬀusion des rayons X est dite anomale lorsque l'énergie du rayonnement X incident est proche
d'un seuil d'absorption X d'un élément chimique de l'échantillon étudié. Cet élément chimique est
couramment appelé l'élément "anomal" ou "résonant". Dans ces conditions, la résonance de certains
électrons du cortège électronique d'un atome anomal induit des variations de son pouvoir de diﬀusion




(E), cf. section 3.1.4), et par conséquent de l'intensité du rayonnement
diﬀusé. Etant donné que les énergies des seuils d'absorption sont propres à la nature chimique des
atomes, la diﬀusion anomale des rayons X est une méthode d'analyse structurale qui apporte une
sélectivité chimique aux mesures de diﬀusion.
Expérimentalement, la diﬀusion anomale est particulièrement adaptée aux matériaux métalliques
puisque les seuils d'absorption X (seuil K ou seuils L) de la majorité des métaux de transition et
des métaux nobles sont accessibles grâce aux sources de rayonnement synchrotron (Figure 3.19).
En outre, même pour des éléments chimiques présentant un faible contraste de numéro atomique,
les énergies des seuils d'absorption des éléments sont suﬃsamment distincts pour que la diﬀusion
anomale garantisse une sélectivité chimique, et permette d'étudier des matériaux commes des alliages
ternaires du type CoCuNi [235], et des ﬁlms nanostructurés de Ni-Co [236] . Par exemple, la ﬁgure
3.20 représente les variations de la partie réelle du facteur de diﬀusion atomique (f0 + f
′
) du
Co (Z=27) et du Ni (Z=28) qui sont deux éléments voisins dans la classiﬁcation périodiques des
éléments. L'écart en énergie des seuils K des deux éléments est de l'ordre de 500 eV, si bien que
les variations résiduelles du facteur de diﬀusion atomique du Ni au seuil du Co sont faibles devant
celles du Co, et réciproquement.
Figure 3.19  Classiﬁcation périodique des éléments. Les cases grisées correspondent aux éléments
dont les seuils d'absorption ne sont pas accessibles sur les lignes de lumière de rayons X de 5 keV à
30 . Les cases orange (resp. violette) indiquent que le seuil K (resp. les seuils L) de l'élément sont
accessibles.
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Figure 3.20  Evolution de la partie réelle du facteur de diﬀusion atomique (f0 + f
′
) du Co (en
vert) et du Ni (en rouge) en fonction de l'énergie autour du seuil d'absorption K de chaque métal
[214].
Dans la littérature, la diﬀusion anomale est majoritairement employée pour s'aﬀranchir, ou dis-
socier, les contributions de diﬀérents éléments au signal de diﬀusion. Elle sert par exemple à :
• Supprimer le signal de diﬀusion de l'environnement de l'échantillon pour des objets dispersés
dans une solution, enterrés dans des matrices, ou supportés [234], [237], [238].
• Déterminer le terme de phase associé au facteur de structure aﬁn d'accéder à la conﬁguration
absolue de molécules complexes [239], [240] .
• Déterminer les facteurs de structure partiels aﬁn d'accéder à l'état de mélange ou de ségréga-
tions des éléments de matériaux cristallins ou amorphes comme les alliages massifs [219], les
couches minces multimétalliques [241], ou les nanoalliages [242].
Néanmoins, l'extraction d'informations quantitatives des mesures GIWAXS est diﬃcile car de
nombreux eﬀets liés aux variations de l'énergie du rayonnement incident, autres que l'eﬀet anomal,
complexiﬁent l'analyse des mesures, en particulier lorsque les quantités de matière sondées sont
faibles, et que les objets sont de dimensions nanométriques car les pics de diﬀusion sont larges et
de faibles intensités [234], [219], [213] (cf. section 3.3.2).
La section suivante permet de démontrer les potentialités de la diﬀusion anomale des rayons X aux
grands angles (AWAXS) pour la détermination de l'état de mélange ou de ségrégation des métaux
dans les nanoparticules bimétalliques. Les diﬃcultés d'analyse des mesures expérimentales et les
moyens mis en ÷uvre pour les limiter sont abordés dans la section 3.6.3 (page 172).
3.4.2 Détermination de la conﬁguration chimique
La détermination de l'état de mélange ou de ségrégation des métaux à partir des mesures de
diﬀusion anomale aux grands angles repose sur deux types de méthode. La première méthode est
héritée de l'analyse des mesures de diﬀraction anomale à plusieurs longueurs d'onde principalement
utilisée pour déterminer la structure absolue de protéines et de macromolécules grâce à l'accès
au terme de phase des facteurs de structure [150]. Elle permet de dissocier les contribution des
atomes résonants, dits aussi "anomaux", de celles des atomes "non-anomaux", aﬁn d'accéder à la
répartition chimique des atomes dans les objets. La seconde méthode est héritée de l'étude par
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diﬀraction anomale des alliages massifs cristallins ou amorphes ou des systèmes à l'état liquide, et
consiste à déterminer les facteurs de structure partiels aﬁn de déterminer l'organisation spatiale des
atomes en fonction leur nature chimique dans ces matériaux composés [219],[243].
3.4.2.1 Méthode 1 : Extraction des contributions des atomes "anomaux"
L'expression de l'amplitude diﬀusée aux grands angles par une nanoparticule, qui est déﬁnie
dans la section 3.2.1, est une somme sur les diﬀérents atomes de nature j des facteurs de diﬀusion






Cette somme peut être décomposée en une somme des amplitudes diﬀusées par les atomes non-













































A(~q) = FN (~q) + FA(~q) [1 +
f
′





= FN (~q) + FA(~q) + FA(~q) [
f
′





= FT (~q) + FA(~q) [
f
′















• FN (~q) = |FN (~q)| e−iφN : est le facteur de structure des atomes non anomaux, nommés aussi
"normaux".
• FA(~q) = |FA(~q)| e−iφA : est la partie non anomale du facteur de structure des atomes anomaux,
nommés aussi résonants
• FT (~q) = |FT (~q)| e−iφT = FN (~q) + FA(~q) : est le facteur de structure de l'ensemble des atomes
normaux et de la contribution non-anomale des atomes anomaux.
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L'intensité diﬀusée qui est proportionelle au module au carré de l'amplitude diﬀusée s'exprime
alors [213] :


















A(E) cos(φT (~q)− φA(~~q)) + f
′′
A(E) sin(φT (~q)− φA(~q))
] (3.44)
Dans le cas de la diﬀusion d'une poudre I(~q) = I( ~−q) donc la valeur moyenne du sinus est nulle
[213], ainsi :
















A(E) cos(φT (q)−φA(q)) (3.45)
Si les facteurs de diﬀusion atomique sont connus, les mesures de la diﬀusion des rayons X aux
grands angles à au moins trois énergies près d'un seuil d'absorption X d'un des éléments chi-
miques permet alors de construire un système linéaire de trois équations et trois inconnues (|FT (q)|2,
|FA(q)|2 et |FT (q)||FA(q)| cos(φT (q)− φA(q))) : I(q, E1)I(q, E2)
I(q, E3)
 =
1 a(q, E1) b(q, E1)1 a(q, E2) b(q, E2)
1 a(q, E3) b(q, E3)
×
 |FT (q)|2|FA(q)|2



















Il est alors possible d'extraire les valeurs de |FT (q)|2, |FA(q)|2 , et de la phase ∆φ (=φT (q)−φA(q)),
pour accéder à l'état de mélange ou de ségrégation du nanoalliage étudié. Par exemple, pour un
système bimétallique AB, la diﬀusion anomale au seuil de l'élément A permet de déterminer les
contributions au signal de diﬀusion associées aux paires atomiques A-A.
3.4.2.2 Méthode 2 : Extraction des facteurs de structure partiels
L'intensité diﬀusée aux grands angles par une nanoparticule bimétallique AB peut être décom-
posée comme la somme des facteurs de structure partiels selon l'expression suivante (cf. 3.3.2.2) :
I(q) = |fA(q)|2SAA(q) + |fB(q)|2SBB(q) + (fA(q)f∗B(q) + fB(q)f∗A(q))SAB(q) (3.47)
Les facteurs de structure partiels SAA(q), SBB(q), et SAB(q) peuvent également être extraits
à partir de la mesure des intensités diﬀusées à au moins trois énergies proches du seuil d'absorption
X d'un des deux éléments. Par exemple au seuil de A, dans l'hypothèse où les facteurs de diﬀusion
atomiques sont connus, il s'agit de résoudre le système linéaire suivant à chaque vecteur de diﬀusion
q :  I(q, E1)I(q, E2)
I(q, E3)
 =
a(q, E1) b(q, E1) c(q, E1)a(q, E2) b(q, E2) c(q, E2)
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où :
a(q, Ei) = |fA(q, Ei)|2
b(q, Ei) = |fB(q, Ei)|2
c(q, Ei) = [fA(q, Ei)f
∗
B(q, Ei) + fB(q, Ei)f
∗
A(q, Ei)]
3.4.2.3 Exemple d'un modèle ségrégé : c÷ur-coquille
Figure 3.21  (a) Simulation de l'intensité diﬀusée aux grands angles à cinq énergies sous le
seuil K du Co (7709 eV) pour un modèle de nanoparticules c÷ur-coquille (Co834-Ag455) constituées
d'un c÷ur de Co de géométrie TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche, et issus de
simulations Monte Carlo (cf. 2.3). Les lignes verticales en pointillés rouges (resp. verts) représentent
la contribution principale caractéristique des paires Ag-Ag (resp. Co-Co).
Dans le but de comparer les deux méthodes d'analyse de la diﬀusion anomale, un exemple
d'extraction des termes |FT (q)|2, |FA(q)|2, ∆φ (=φT (q)− φA(q)) par la méthode 1, et des facteurs
de structure partiels par la méthode 2, est présenté à partir des simulations des spectres AWAXS
calculés à cinq énergies sous le seuil K du Co pour un modèle de particule c÷ur-coquille (Co834-
Ag455) (Figure 3.21).
Il est nécessaire de construire un système linéaire (3x3) en utilisant les spectres AWAXS à trois
énergies diﬀérentes. Comme les spectres ont été calculés à cinq énergies, il existe alors 10 triplets
d'énergies diﬀérents qui permettent d'établir le système linéaire de trois équations à trois inconnues.
Si la redondance d'information fournie par les spectres aux cinq énergies n'est pas nécessaire pour
l'analyse des données simulées, elle est essentielle pour le traitement des mesures expérimentales (cf.
3.6.3).
La ﬁgure 3.22 représente les valeurs des paramètres |FT |2, |FA|2, et de la phase ∆φ (=φT −
φA) extraits à l'aide de la méthode 1. Comme il est attendu dans le cas d'un système ségrégé, le
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facteur de structure total FT associé aux contributions non-anomales de l'Ag et du Co est diﬀérent
des contributions anomales des atomes de Co (FA (Co)), et les positions des maximums d'intensité
de |FA (Co) |2 sont caractéristiques des contributions des paires Co-Co pour un domaine de cobalt
d'organisation fcc.
Figure 3.22  Evolution en fonction de q de (a) |FT |2, (b) cos(φT − φACo), (c) |FA (Co) |2, et (d)
|FT (q)||FA (Co)(q)| cos(φT (q) − φA(q)) extraits des simulations A-GIWAXS au seuil du Co pour un
modèle de nanoparticules c÷ur-coquille (Ag455-Co834) constituées d'un c÷ur de Co de géométrie
TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche.
La ﬁgure 3.23 présente les facteurs de structure partiels SAA(q), SBB(q), et SAB(q) obtenus
à l'aide de la méthode 2. Ces facteurs de structure partiels sont identiques à ceux permettant la
construction du spectre WAXS présentés précédemment dans la ﬁgure 3.15, ce qui indique la correcte
résolution du système linéaire.
Le terme |FA (Co) |2 extrait par la méthode 1 est égal au facteur de structure partiel SBB à
un facteur multiplicatif près qui est le facteur de diﬀusion atomique du Co au carré. Ce facteur
multiplicatif explique la décroissance de l'intensité sur le proﬁl de |FA (Co) |2 par rapport à celui de
SBB.
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Figure 3.23  Evolution en fonction de q de (a) SAgAg, (b) SAgCo, et (c) SCoCo extraits des simu-
lations A-GIWAXS au seuil du Co pour un modèle de nanoparticules c÷ur-coquille (Ag455-Co834)
constituées d'un c÷ur de Co de géométrie TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche.
3.4.2.4 Méthode privilégiée pour l'analyse des données expérimentales
Au cours de cette étude, le but premier du travail d'analyse des mesures WAXS est d'extraire
les facteurs de structure partiels aﬁn de dissocier les contributions des deux métaux du nanoalliage
et d'accéder à la conﬁguration chimique du système. Néanmoins, la contribution du substrat et les
nombreux eﬀets d'énergie autres que l'eﬀet anomal (cf. 3.6.3.1) complexiﬁent la normalisation des
mesures, et la méthode 2 requiert la soustraction du signal du substrat pour que l'extraction des
facteurs de structure partiels soit correcte. Si la méthode 1 ne permet pas de dissocier les contri-
butions des diﬀérentes paires atomiques (A-A, B-B et A-B), elle permet d'extraire l'environnement
structural de l'élément chimique anomal, et elle présente l'avantage de s'aﬀranchir de toutes les con-
tributions autres que celles des atomes anomaux (substrat, diﬀusion parasite,...) puisqu'elles sont
introduites comme des contributions "normales" dans le facteur de structure FT .
C'est donc la méthode 1 qui est utilisée pour l'analyse des mesures A-GIWAXS. La procédure
d'analyse des données expérimentales sera présentée en détails dans le cas d'un échantillon de
nanoparticules AgCo dans la partie 3.6.3.2, après avoir explicité les diﬃcultés liées à la normalisation
des mesures A-GIWAXS (cf. 3.6.3.1).
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3.5 La diﬀusion aux petits angles : morphologie et organisation
bidimensionelle des nanoparticules
L'amplitude diﬀusée aux petits angles par une assemblée de nanoparticules est la somme des
amplitudes (Ap) du rayonnement induit par chaque particule, et les interférences entre les ondes
diﬀusées dépendent de leur phase φp (=~q.~rp) comme déﬁni dans la section 3.2.1. L'intensité diﬀusée








Ap correspond au facteur de forme Fp de la nanoparticule, si bien que pour une assemblée de
nanoparticules identiques, l'intensité diﬀusée peut s'écrire [245] :
Itotale(~q) = N |Fp|2S(~q) (3.50)
où S(~q) est la fonction d'interférence, telle que sa transformée de Fourier représente la fonction
de corrélation interparticules [207].
Figure 3.24  Représentation schématique de la répartition spatiale d'une distribution de nanopar-
ticules pour un échantillon réel (à gauche) et dans le cadre de l'approximation LMA (à droite) [246].
Cependant, expérimentalement les populations de particules étudiées présentent des dispersions
de taille, de forme, de conﬁgurations chimiques, et une répartition bidimensionnelle à la surface
du substrat plus ou moins homogène. La prise en compte dans les simulations de cette dispersion
est complexe. Cependant, des approximations peuvent être eﬀectuées sans altérer la qualité du
signal SAXS simulé [247]. Il s'agit alors de considérer que l'intensité diﬀusée totale est la moyenne
des intensités diﬀusées par une multitude de domaines composés de particules de même taille et
équidistantes, et tels que les rayonnements induits par les diﬀérents domaines sont incohérents entre
eux, soit :
Itotale(~q) = 〈|Fp|2.S(~q)〉 (3.51)
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Par exemple, l'approximation LMA (Local Monodisperse Approximation) [246] suppose que
la population d'objets diﬀusants peut être assimilée à un ensemble de domaines monodisperses
dont les dimensions sont au moins de l'ordre de la longueur de cohérence du rayonnement X, et
tels que les distances de corrélation entre les objets sont fonction de leur taille (Figure 3.24). Ce
modèle est proche des échantillons de nanoparticules étudiés dans ce travail puisqu'il est représentatif
des populations d'objets élaborés par une croissance de type Volmer-Weber [248], [249], [250] (cf.
chapitre 2).
3.5.1 Géométrie des mesures GISAXS
Les mesures de diﬀusion aux petits angles en incidence rasante (GISAXS) sont collectées à l'aide
d'un détecteur bidimensionnel placé dans l'axe du faisceau direct (cf. 3.6.1.3). L'intensité collectée
permet donc d'obtenir des informations sur la morphologie et l'organisation spatiale des particules
dans la direction Qy parallèle au plan du substrat, et dans la direction Qz perpendiculaire au plan
du substrat (Figure 3.25). En particulier, le vecteur de diﬀusion ~q (= ~kj − ~ki) peut être décomposé




 cos(αf ) cos(δ)− cos(αi)cos(αf ) sin(δ)
sin(αf ) + sin(αi)
 (3.52)
où αi est l'angle d'incidence, αf est l'angle d'émergence, et δ est l'angle entre les projections dans
le plan du substrat du rayon transmis et du rayon diﬀusé.
Figure 3.25  Représentation schématique de la diﬀusion aux petits angles en géométrie d'incidence
rasante d'une assemblée de nanoparticules supportées [207].
L'analyse des mesures GISAXS s'eﬀectue grâce à la comparaison des données expérimentales avec
des simulations des spectres bidimensionnels ou des simulations des proﬁls d'intensité obtenus en
eﬀectuant des coupes selon les directions Qy et Qz. Les simulations sont eﬀectuées à l'aide du pro-
gramme IsGISAXS 3 ([246],[247]). Ce programme est particulièrement adapté à l'étude des mesures
3. Le logiciel IsGISAXS est disponible en accès libre à l'adresse : insp.jussieu.fr/oxydes/IsGISAXS/isgisaxs.htm
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GISAXS de nanoparticules supportées puisqu'il considère les eﬀets de la géométrie d'incidence ras-
ante sur le calcul de l'intensité diﬀusée, et aussi les rôles de la forme, de la taille, de la conﬁguration
chimique, et de la répartition spatiale des objets, tout en oﬀrant la possibilité d'introduire des eﬀets
de distributions morphologiques et du désordre spatial.
3.5.2 Incidence rasante et théorie DWBA
En géométrie d'incidence rasante, l'angle d'incidence du rayonnement incident est inférieur à l'an-
gle critique αc de l'échantillon (cf. 3.2.2), si bien que la réﬂexion du faisceau incident est considérée
totale, et que l'intensité de ce rayonnement réﬂéchi par le substrat est intense. Les phénomènes d'in-
terférences entre le rayonnement incident et le rayonnement réﬂéchi, avant ou(/et) après le processus
de diﬀusion par les particules, ont alors une inﬂuence non négligeable sur l'intensité du rayonnement
diﬀusé aux petits angles. La théorie cinématique n'est donc pas adaptée à la situation. Les calculs
sont réalisés dans le cadre de la théorie semi-dynamique selon l'approximation de Born de l'onde
distordue "DWBA" (Distorted Wave Born Approximation) [246]. La théorie DWBA permet de con-
sidérer la diﬀusion induite par quatre processus d'interaction entre le rayonnement X et l'échantillon
(Figure 3.26) :
• La diﬀusion simple du rayonnement incident par les nanoparticules (Figure 3.26 (1))
• La diﬀusion par les particules du rayonnement après une première réﬂexion sur le substrat
(Figure 3.26 (2))
• La réﬂexion par le substrat du rayonnement préalablement diﬀusé par les particules après
l'interaction "rayonnement incident - particules" (Figure 3.26 (3))
• La double réﬂexion du faisceau X sur la substrat avant et après le processus de diﬀusion par
les particules (Figure 3.26 (4))
Figure 3.26  Les quatre processus de diﬀusion issus de l'interaction rayons X-particules qui sont
considérés dans le cadre de l'approximation DWBA.
La ﬁgure 3.27 permet de comparer les spectres GISAXS simulés pour un ensemble de nanopar-
ticules identiques supportées sur un substrat de silice, pour diﬀérents angles d'incidence αi, dans le
cadre de l'approximation cinématique (BA) et de l'approximation semi-dynamique DWBA. Seule
la théorie semi-dynamique permet de reproduire la surintensité du rayonnement diﬀusé dans la di-
rection Qz, appellée "pic de Yoneda", qui a été observée expérimentalement par Y. Yoneda [251].
Cette surintensité résulte des interférences entre les quatre processus de diﬀusion décrits précédem-
ment (Figure 3.26). Ces interférences modiﬁent les variations de l'intensité de rayonnement diﬀusée
sur l'ensemble du spectre GISAXS, et aussi la position des minima d'intensité dans la direction
perpendiculaire au plan du substrat. Dans le plan parallèle au substrat, seul un eﬀet d'amplitude
est observé. Etant donné que ces paramètres sont caractéristiques de la morphologie des objets, il
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est essentiel d'appliquer la théorie DWBA pour simuler les spectres de diﬀusion aux petits angles
qui sont mesurés en géométrie d'incidence rasante.
Figure 3.27  Images GISAXS simulées pour un modèle de particules sphériques d'un diamètre de
5nm sur un substrat de silice dans le cadre (a) de la théorie cinématique (BA) et (b) de la théorie
semi-dynamique DWBA, pour un angle d'incidence αi = αc. Les proﬁls 1D obtenus à partir d'une
coupe des spectres 2D dans la direction parallèle Qy en Qz=0.5 nm-1 (resp. perpendiculaire Qz en
Qy=0.3 nm-1) au plan du substrat sont reportés sur la ﬁgure (c) (resp. (d)) [207].
3.5.3 Fonction d'interférence S(q) : modèle du paracristal 1D
L'organisation spatiale des nanoparticules sur le substrat de C/SiO2/Si ne présente pas un ordre
à grande distance, mais elle est plus ordonnée que celle d'un système dilué. Localement, la distance
interparticules varie peu, et l'organisation spatiale des objets peut être assimilée à un ordre à courte
distance qui se propage de proche en proche, et auquel s'ajoute un désordre statistique [227],[252].
Une telle situation est décrite par un modèle de paracristal 1D dans le cadre de l'approximation
LMA. Le paracristal 1D est représenté par une fonction d'interférence S(q) qui dépend, entre autres,
de la distance interparticule moyenne Λ (Figure 3.25). Dans le cas où la dispersion des distances
interparticules est assimilable à une distribution gaussienne d'écart type ωΛ, l'expression de S(q)
est la suivante [246] :
S(q) =
1− e−q2ωΛ2
1 + exp−q2ωΛ2 −2e(−q2ωΛ2/2) cos(qΛ) (3.53)
La ﬁgure 3.28 permet de comparer les fonctions d'interférences d'un modèle de paracristal 1D
en fonction du rapport ωΛ/Λ. Pour les échantillons étudiés, ce rapport est compris entre 0.25 et
0.50, si bien que la fonction d'interférence tend rapidement vers 1 comme dans le cas d'un système
dilué. Les mesures GISAXS dans la direction Qy sont sensibles aux corrélations interparticules entre
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premiers voisins qui sont observées à de faibles valeurs du vecteur de diﬀusion (<2 nm−1). Au-delà,
les variations d'intensité sont principalement fonction du facteur de forme des objets.
Figure 3.28  Evolution de la fonction d'interférence S(q) d'un modèle de paracristal 1D en fonction
du rapport ωΛ/Λ [25].
Figure 3.29  (a) Facteur de forme d'un modèle de sphère tronquée de diamètre D=2nm, et de
rapport d'aspect H/D=0.85, et (b) d'un modèle de sphère de diamètre D=2nm (H/D=1), simulés
pour une assemblée de particules d'Ag toutes identiques et supportées sur un substrat de C/SiO2/Si.
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3.5.4 Facteur de forme des nanoparticules : Fp(q)
3.5.4.1 Modèle de la sphère tronquée
Dans le cas de nanoparticules supportées sur un substrat, la morphologie des nanoparticules est
anisotrope et s'apparente à une sphère tronquée dont le volume V dépend du rayon R et du rapport
d'aspect χ (= H/2R = H/D). H (resp. D) représente la hauteur (resp. le diamètre) de la sphère
tronquée (Figure 3.25). L'expression du volume V est alors [246] :













V (R,χ) = piR3(
2
3
+ (2χ− 1)− 1
3
(2χ− 1)3) (3.55)
et le facteur de forme F (q) associé est donné par l'expression [246] :







où J1 est la fonction de Bessel au premier ordre, Rz =
√
R2 − z2, et q‖ =
√
qx2 + qy2.
La ﬁgure 3.29 met en évidence l'eﬀet de l'anisotropie de forme de la sphère tronquée (H/D=0.85)
par rapport au modèle sphérique (H/D=1) sur le facteur de forme simulé pour une assemblée
d'objets identiques d'un diamètre D de 2 nm.
3.5.4.2 Eﬀet de la taille des objets
Le signal GISAXS est particulièrement sensible à la taille des objets. La ﬁgure 3.30 4 permet
d'observer l'évolution du facteur de forme pour un modèle de sphère tronquée de rapport d'aspect
(H/D) de 0.85, et d'un diamètre de 2.0 nm, 2.5 nm, et 4 nm, qui correspondent à trois assemblées
d'objets diﬀérentes sans distribution de taille. Ces simulations démontrent que pour une variation de
diamètre de 0.5 nm, la position des minima d'intensité du facteur de forme et les variations d'intensité
sont signiﬁcativement diﬀérentes, si bien qu'elles permettent de distinguer les trois populations.
3.5.4.3 Eﬀet de la distribution en taille des objets
La simulation des mesures GISAXS expérimentales nécessite de considérer la dispersion en taille
des nanoparticules. Cette dispersion est introduite grâce à une fonction de distribution. Le choix de
la fonction de distribution est fondé sur les observations par TEM qui sont eﬀectuées sur des échan-
tillons élaborés par la même méthode de préparation que ceux étudiés (avec des ﬂux d'atomes, des
durées de dépôt, des substrats, et des conditions environnementales comparables). Les histogrammes
de taille réalisés à partir des images TEM indiquent que les populations de nanoparticules sont ma-
joritairement unimodales [26], [25], et que la dispersion en taille s'apparente à une distribution
gaussienne pour laquelle l'écart type relatif σD/D est de l'ordre de 0.2 à 0.3.
4. Pour l'ensemble des proﬁls du facteur de forme présentés, les proﬁls en Qy (resp. Qz) correspondent à des
coupes à Qz = 0.4 nm
-1 soit après le pic de Yoneda (resp. Qy = 0.0 nm
-1).
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Figure 3.30  Évolution des facteurs de forme dans la direction (a)Qy et (b)Qz pour des modèles de
sphères tronquées (H/D=0.85) de diﬀérents diamètres associés à trois assemblées de nanoparticules
d'Ag sans distribution de taille et supportées sur un substrat de C/SiO2/Si.
Figure 3.31  Facteur de forme moyen pour une assemblée de sphères tronquées (H/D=0.85) (a)
toutes identiques de 2 nm, et (b) présentant une distribution en taille de type gaussienne pour un
diamètre moyen de 2 nm et σD/D=0.2. Les nanoparticules d'Ag sont supportées sur un substrat
de C/SiO2/Si. Proﬁls des facteurs de forme (c) (resp. (d)) dans la direction Qy (resp. Qz) pour
diﬀérentes valeurs de σD/D et H/D=0.85.
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où D0 est le diamètre moyen de la distribution, et σD est l'écart type de la distribution.
Les spectres bidimensionnels et les proﬁls simulés du facteur de forme pour une population d'ob-
jets tous identiques, et le facteur de forme moyen pour une population d'objets monodisperse de
type gaussienne pour diﬀérents écarts types relatifs σD/D sont comparés sur la ﬁgure 3.31. Ces
simulations témoignent du rôle signiﬁcatif de la dispersion en taille sur l'évolution du facteur de
forme. En particulier, les oscillations sont atténuées, et le poids des plus gros objets de la distri-
bution gaussienne ampliﬁe la décroissance du facteur de forme entre deux minima, et entraîne un
décalage des positions des minima vers de plus faibles valeurs de q.
Limites de la sensibilité des mesures GISAXS à petite taille.
Eﬀets de la distribution en taille et du désordre spatial :
Pour deux familles de nanoparticules monodisperses de diamètres moyens proches (D = 2.0 nm et
D = 2.3 nm) avec un même écart type relatif σD/D, les facteurs de forme sont discernables même
à ces petites tailles (Figures 3.32 (a) et (c)). En revanche, pour de faibles variations du diamètre
moyen (±0.3 nm), les diﬀérences entre les facteurs de forme peuvent être plus ou moins compensées
par des variations de l'écart type relatif σD/D. Les ﬁgures 3.32 (c) et (d)) permet de visualiser
cet eﬀet. Pour l'étude des spectres GISAXS en croissance, des variations de la taille moyenne des
particules de 0.2nm sont signiﬁcatives dès lors que la valeur de la dispersion en taille est conservée.
Au cours des recuits à faible température, la taille moyenne des objets varie parfois peu, mais une
diminution de l'écart type relatif σD/D peut être observée. Elle est signiﬁcative d'une diminution
de la dispersion en taille des objets, souvent couplée à une augmentation du rapport d'aspect, sous
l'eﬀet de la mobilité thermique qui peut modiﬁer le mouillage de la surface par les métaux, et
conduire à des nanoparticules de forme plus isotrope (ou inversement selon les systèmes considérés).
Par ailleurs, les comparaisons avec les mesures GISAXS nécessitent de considérer aussi la fonction
d'interférence S(q) liée à l'organisation spatiale des particules sur le substrat. Selon la distance
moyenne entre les particules (Λ) et le désordre (ωΛ) associés à la fonction d'interférence du modèle
du paracristal 1D, les variations d'intensité en fonction de q des mesures GISAXS peuvent être
atténuées, ou ampliﬁées, par rapport à celle du facteur de forme seul, ce qui peut réduire ou accentuer
les diﬀérences entre les proﬁls GISAXS dans la direction QY pour deux populations de particules
de tailles diﬀérentes (ﬁgure 3.32 (e) et (f)).
L'utilisation d'autres techniques telles que la microscopie électronique en transmission est alors
essentielle pour valider les modèles de distribution en taille des nanoparticules.
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Figure 3.32  ((a)-(c)) Proﬁls du facteur de forme moyen pour deux assemblées de sphères tron-
quées (H/D=0.85) présentant une même distribution en taille (σD/D=0.2) mais des diamètres
moyens diﬀérents : (bleu) 2.0 nm et (orange) 2.3 nm. ((b)-(d)) Proﬁls du facteur de forme moyen,
et ((e)-(f)) spectres GISAXS, pour deux populations unimodales de sphères tronquées (H/D=0.85)
de diamètres et de distribution légèrement diﬀérentes : (vert) D=2.0 nm et σD/D=0.3, (orange)
D=2.3 nm et σD/D=0.2. L'encadré dans les ﬁgures (e) et (f) correspond à la fonction d'interférence
qui est multipliée au facteur de forme moyen des ﬁgures (c) et (d) pour le calcul des spectres
GISAXS dans la direction Qy. La distance moyenne entre objets est de 4 nm et présente une distri-
bution gaussienne d'écart type ωΛ =1.5 nm.
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3.5.4.4 Conﬁguration chimique : particules bimétalliques alliées et ségrégées
Le processus de diﬀusion des rayons X aux petits angles est fonction des variations de la den-
sité électronique des objets, si bien qu'il dépend de la conﬁguration chimique des nanoparticules
bimétalliques [207]. Par exemple, si les métaux sont mélangés, la nanoparticule présente une densité
électronique homogène, alors que pour une conﬁguration chimique ségrégée elle présente des con-
trastes électroniques qui sont plus ou moins élevés en fonction de la nature chimique des métaux.
L'intensité diﬀusée aux petits angles contient alors des informations sur l'état de mélange ou de
ségrégation des métaux. Il est donc nécessaire de considérer la conﬁguration chimique des systèmes
aﬁn de simuler les spectres GISAXS expérimentaux des nanoalliages [253].
3.5.4.4.1 Modèle allié
Le modèle géométrique d'une nanoparticule bimétallique alliée supportée est celui d'une sphère
tronquée de densité électronique homogène. Pour le nanoalliage AxB1−x, où x est la fraction ato-
mique de l'élément A, la densité électronique ρ est calculée grâce à la moyenne pondérée des densités
électroniques des deux éléments, soit :
ρ = x ρA + (1− x) ρB (3.58)
3.5.4.4.2 Modèle c÷ur-coquille
Le modèle géométrique d'une nanoparticule bimétallique c÷ur-coquille (A-B) supportée est celui
d'une sphère tronquée avec (Figure 3.33) :
• un diamètre total D = DNP = Dcoeur + 2dR, où :
• Dcoeur est le diamètre du c÷ur
• dR est l'épaisseur de la coquille dans la direction parallèle au plan du substrat
• une hauteur totale H = HNP = Hcoeur + dH
• Hcoeur est la hauteur du c÷ur
• dH est l'épaisseur de la coquille dans la direction perpendiculaire au plan du substrat
• un rapport d'aspect H/D
Figure 3.33  Schéma d'un modèle de sphère tronquée de type c÷ur-coquille et expression du
facteur de forme associé Fcoeur-coq. avec η = (n2coq. − 1)/(n2coeur − 1) (cf 3.59).
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Le facteur de forme Fcoeur-coq. du modèle c÷ur-coquille est le suivant [246] (Figure 3.33) :
Fcoeur-coq. = Fcoeur +
n2coq. − 1
n2coeur − 1
(FNP − Fcoeur) (3.59)
où Fcoeur (resp. FNP) est le facteur de forme d'une sphère tronquée de paramètres R = Dcoeur/2
et H= Hcoeur (resp. R = DNP/2 et H= HNP ) calculé grâce à l'expression (3.56). ncoq. et ncoeur
sont les indices optiques de l'élément A de la coquille et de l'élément B du c÷ur de la nanoparticule
(A-B).
Figure 3.34  Images et proﬁls du facteur de forme de modèles de sphères tronquées (H/D = 0.85)
de conﬁgurations chimiques alliées et de type c÷ur-coquille (Co-Ag), associés à des assemblées
de nanoparticules AgCo de tailles et de compositions identiques : ((a),(b)) DAg0.45Co0.55=2nm, et
((c),(d),(e),(f)) DAg0.30Co0.70=6nm.
Les spectres de la ﬁgure 3.34 représentent les facteurs de forme associés à diﬀérents modèles de
sphères tronquées (H/D=0.85) pour une conﬁguration chimique alliée (en orange et spectre (e))
et c÷ur-coquille (Co-Ag) (en violet et spectre (f)), obtenus pour des assemblées de nanoparticules
d'AgCo de compositions équivalentes et de même diamètre sans distribution de taille. Pour le modèle
c÷ur-coquille (Co-Ag) de 2 nm, le diamètre du c÷ur de Co est de 1.5 nm et l'épaisseur de la couche
d'Ag est de 0.25 nm soit l'équivalent d'une monocouche. Pour le modèle c÷ur-coquille (Co-Ag) de
6 nm, le diamètre du c÷ur de Co est de 5 nm et l'épaisseur de la couche d'Ag est de 0.50 nm, soit
l'équivalent deux monocouches. Dans la direction Qz, la variation de la densité électronique associée
au modèle c÷ur-coquille se traduit par une atténuation prononcée du pic de Yoneda et un léger
décalage des minima d'intensité vers les plus grandes valeurs de Qz par rapport au modèle de densité
électronique homogène (Figure 3.34 (a) et (c)). Dans la direction Qy, les modèles c÷ur-coquille
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constitués d'une coquille de 1 à 2 couches d'argent induisent un amortissement des oscillations du
facteur de forme et un décalage des minima d'intensité pour les objets de grandes tailles (D>4nm)
(Figure 3.34 (b) et (d)) qui sont observables sur les spectres 2D (Figure 3.34 (e) et (f)).
Le rôle de l'épaisseur de la coquille pour un diamètre total D ﬁxe sur le facteur de forme est
présenté sur les ﬁgures 3.35 (a) et (c), grâce à la comparaison de deux modèles de particules tronquées
de 2 nm constituées d'un c÷ur de Co entouré d'une couche d'Ag (en violet) et de deux couches d'Ag
(en rose). Selon la taille des objets, les densités électroniques et les volumes atomiques propres au
métal au c÷ur et au métal de la coquille, les variations d'épaisseur de la coquille induisent une
décroissance plus ou moins forte du facteur de forme entre deux minima, un décalage des positions
des minima, et des variations de l'intensité du pic de Yoneda.
Figure 3.35  Proﬁls du facteur de forme pour diﬀérents modèles de sphères tronquées (H/D =
0.85) : (a) et (c) pour un diamètre D=2nm et une conﬁguration c÷ur-coquille avec une coquille
d'Ag de 1 couche (violet) et de 2 couches (rose), (b) et (d) (resp. (e) et (f)) pour un diamètre
D=2nm (resp. D=6nm) et les conﬁgurations c÷ur-coquille Co-Ag (violet) et Ag-Co (rouge).
Cependant, les diﬀérences observées entre les facteurs de forme pour des modèles de conﬁgura-
tions chimiques diﬀérentes dépendent des contrastes électroniques des métaux du nanoalliage étudié.
Par exemple, si pour le système AgCo des diﬀérences sont observées en l'absence de distribution
de taille entre un modèle allié et un modèle c÷ur-coquille, les deux conﬁgurations c÷ur-coquille
(Co-Ag) (en violet) et (Ag-Co) (en orange) présentent des évolutions du facteur de forme compara-
bles, et diﬃcilement discernables, même pour des objets de 6 nm (Figures 3.35 (b),(c),(d), et (e)).
Néanmoins, si les deux modèles c÷ur-coquille peuvent permettre une simulation correcte des spec-
tres expérimentaux, les compositions des particules c÷ur-coquille (Co-Ag) et (Ag-Co) peuvent être
signiﬁcativement diﬀérentes selon la taille des objets. Dans l'hypothèse où les particules étudiées
présentent majoritairement une même conﬁguration chimique, parfois suggérée par les mesures GI-
WAXS, l'un des modèles peut alors être exclu si sa composition est éloignée de celle de l'échantillon
qui est déterminée par spectrométrie de rétrodiﬀusion Rutherford (cf. chapitre 2).
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3.5.4.4.3 Cas d'une coexistence de domaines monométalliques d'Ag et de Co
Le programme de simulation ne contient pas de modèle de conﬁguration chimique avec une démi-
xion des métaux sous forme de domaines monométalliques comme par exemple le modèle Janus.
Il est possible de construire artiﬁciellement un modèle où l'argent ne forme pas une couche qui
recouvre le cobalt mais où il est regroupé en périphérie d'un domaine de cobalt (ou inversement),
et qui correspond à une ségrégation des métaux dans les directions Qy et Qx parallèles au plan
du substrat. Le modèle est obtenu à partir d'un modèle de sphère tronquée de conﬁguration c÷ur-
coquille, tel que l'épaisseur de la coquille dans la direction Qz perpendiculaire au plan du substrat
est nulle, soit dH=0 (Figure 3.36).
Figure 3.36  Représentation schématique d'un modèle de sphère tronquée de conﬁguration
chimique (a) c÷ur-coquille, et (b) "démixée" parallèlement au plan du substrat.
Figure 3.37  Proﬁls du facteur de forme pour des modèles de sphères tronquées (H/D = 0.85) de
conﬁguration chimique : (a) alliée (D = 6nm), (b) c÷ur-coquille (Co-Ag) (DCo = 5nm, dRAg =
dHAg = 0.50 nm), (c) "démixée" parallèlement au plan du substrat (DCo = 5nm, dRAg=1nm, et
dHAg = 0nm). Dans cet exemple, le modèle "démixé" présente un domaine de Co de même taille
que le c÷ur de Co du modèle c÷ur-coquille et une quantité d'Ag plus élevée.
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Ce modèle ne correspond pas à une véritable ségrégation des métaux sous forme de domaines
monométalliques ou de particules Janus, mais il est plus proche de la réalité que les modèles alliés ou
c÷ur-coquille lorsque les images de TEM et les spectres GIWAXS suggèrent la présence de domaine
d'Ag et de Co, et non la formation d'une couche d'un des métaux en surface d'un c÷ur constitué de
l'autre métal. Ce modèle permet de limiter l'eﬀet d'écrantage dans la direction Qz du signal du métal
situé au c÷ur de la particule à cause de la présence d'un second métal qui le recouvrirait, puisque
l'intensité du pic de Yoneda est particulièrement aﬀectée dans le cas d'une conﬁguration c÷ur-
coquille (Figure 3.37 (a)). Il s'agit alors d'observer l'eﬀet d'une ségrégation des métaux parallèlement
au plan du substrat (Figure 3.37 (b)) qui induit une atténuation des oscillations à faibles valeurs de
Q par rapport au modèle allié, et des modulations d'intensité diﬀérente du modèle c÷ur-coquille à
plus grandes valeurs de Q .
Limites de la sensibilité à la conﬁguration chimique du nanoalliage.
Si les particules sont petites et la dispersion en taille est grande, il est diﬃcile de discriminer les
simulations associées à ces trois modèles (allié, c÷ur-coquille, "démixé" parallèlement au plan du
substrat) puisque les oscillations du facteur de forme propres à chaque modèle sont "lissées" par les
eﬀets de dispersion en taille et par le désordre spatial (ﬁgure 3.38).
Figure 3.38  Proﬁls du facteur de forme dans les directions (a,c,d) Qz et (b) Qy de modèles
de sphères tronquées (H/D = 0.85) de conﬁguration chimique alliée (orange) et de type c÷ur-
coquille (Co-Ag) (violet), associés à des assemblées de nanoparticules AgCo de diﬀérentes tailles
et dispersions en taille : (a) et (b) DAg0.45Co0.55=2nm et σD/D = 0.20, (c) DAg0.30Co0.70= 6nm et
σD/D = 0.20, (d) DAg0.30Co0.70= 6nm et σD/D = 0.30.
152
3.5.5 Procédure d'analyse des mesures GISAXS
Finalement, à petite taille et selon la composition des nanoparticules étudiées, la diﬀusion aux
petits angles ne permet pas toujours de déterminer la conﬁguration chimique du nanoalliage. Néan-
moins, dans une telle situation, les diﬀérents modèles de conﬁguration chimique fournissent des
valeurs du diamètre moyen D, de la hauteur H, et de la dispersion en taille σD/D des nanopar-
ticules équivalentes. De même, la distance interparticule moyenne Λ et le désordre spatial ωΛ sont
similaires. Par conséquent, les informations sur la morphologie globale et la répartition spatiale des
nanoparticules sur le substrat peuvent être déterminées sans considérer la conﬁguration chimique
absolue du système.
3.5.5 Procédure d'analyse des mesures GISAXS
L'analyse des mesures GISAXS s'eﬀectue à l'aide de la simulation de deux proﬁls extraits des
spectres bidimensionnels expérimentaux (Figure 3.39) :
1. Le proﬁl selon la direction Qy correspond à une coupe à une valeur de Qz constante, juste
au-delà de la position pour laquelle est observée la surintensité de Yoneda résultant de la
géométrie d'incidence rasante.
2. Le proﬁl selon la direction Qz correspond à une coupe à Qy constant. Il est positionné sur le
maximum du pic de corrélation des particules qui est identiﬁable sur la coupe selon Qy.
Figure 3.39  (a) Spectre GISAXS de nanoparticules monométalliques d'Ag supportées sur un
substrat de C/SiO2/Si. (b) (resp. (c)) Proﬁls des mesures GISAXS (en rouge) et des simulations
(en bleu) dans la direction Qz (resp. Qy).
En résumé, d'après les images de microscopie électronique en transmission, le modèle de simulation
adapté est celui d'un ensemble de sphères tronquées (de diamètre D, et de rapport d'aspect H/D)
avec une distribution en taille de type gaussienne d'écart type moyen σD/D. La répartition spatiale
des nanoparticules sur le substrat est simulée à l'aide du modèle du paracristal 1D, dans l'approxi-
mation LMA, où la distance interparticule moyenne Λ présente une distribution gaussienne d'écart
type ωΛ. Selon la taille et la composition des particules bimétalliques, diﬀérents modèles chimiques
sont testés. Par exemple, pour un modèle c÷ur-coquille, deux paramètres supplémentaires associés à
l'épaisseur de la coquille (dR et dH) sont ajustables. Enﬁn, un facteur d'échelle et un oﬀset peuvent
être appliqués aux spectres simulés.
Lorsqu'une simulation décrit correctement les données expérimentales, il est possible d'estimer
sa validité en calculant la densité de particules et les quantités de matières qui correspondent aux
paramètres de simulation utilisés, puis de les comparer à la densité de particules observée à l'aide des
images TEM sur un échantillon similaire, et aux quantités de matière déterminées par des mesures
de spectrométrie de rétrodiﬀusion Rutherford sur l'échantillon étudié :
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1. La densité de nanoparticules peut être calculée à l'aide de la distance interparticules moyenne
Λ dans le cadre de l'approximation du polyèdre de Voronoï [254]. Il s'agit de considérer que
chaque particule constitue un noeud d'un réseau et que l'espace libre moyen autour d'une
particule est équivalent à la surface "S" couverte par un carré centré sur la particule. Ce carré
peut être assimilé au polyèdre de Voronoï [15]. Le nombre de particules par unité de surface
S est alors 1/Λ2. La valeur de la densité obtenue est similaire à celle observée par les mesures
TEM lorsque les échantillons présentent une population de nanoparticules isolées et donc non
ramiﬁées. Dans le cas contraire, aucun modèle de simulation de la fonction d'interférence n'est
adapté à la situation. La simulation du proﬁl GISAXS expérimental dans la direction Qy est
alors diﬃcile, et l'estimation absolue des paramètres D et Λ est moins ﬁable que la valeur de
la hauteur H déterminée grâce au proﬁl selon Qz.
2. Les quantités de matière sont ensuite calculées à partir du volume atomique des diﬀérents
éléments présents dans les particules, et des paramètres morphologiques moyens des nanopar-
ticules (D, H, σD/D, et aussi dR et dH pour une conﬁguration chimique ségrégée). La tron-
cature des nanoparticules sur le support est donc prise en compte pour calculer le volume des
objets, et la distribution en taille des particules est considérée grâce à une pondération par
une distribution gaussienne. Lorsque les quantités de matière moyennes des diﬀérents métaux
à l'échelle d'une nanoparticule sont calculées, il s'agit ensuite de les multiplier par la densité
de particules 1/Λ2 aﬁn de les convertir en quantité d'atomes par unité de surface, puis de les
comparer aux quantités déterminées par RBS.
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3.6 Expériences de diﬀusion anomale des rayons X en rayonnement
synchrotron
Intérêt du rayonnement synchrotron pour l'étude des nanoparticules
Le rayonnement X produit dans les synchrotrons est un faisceau collimaté d'une forte brillance
contenant un nombre de photons bien supérieur aux sources de rayons X des instruments de la-
boratoire conventionnels [255]. La brillance de ce rayonnement est alors particulièrement adaptée à
l'étude de faibles quantités de matière puisqu'elle garantit un grand nombre d'interactions photons
X-atomes qui permet d'obtenir par exemple un signal de diﬀusion intense en un temps d'acquisition
réduit. En outre, le rayonnement synchrotron possède des propriétés particulières comme sa ﬂexibi-
lité en longueur d'onde de l'infrarouge jusqu'aux rayons X durs, sa polarisation, sa cohérence, et sa
structure temporelle qui accroissent ses potentialités pour l'analyse de la structure et des propriétés
des matériaux [256].
3.6.1 Dispositif expérimental de la ligne de lumière SixS
La ligne de lumière SixS (Surfaces and Interfaces X-rays Scattering) est l'une des vingt-neuf lignes
du synchrotron SOLEIL à ce jour. SOLEIL (Source Optimisée de Lumière d'Energie Intermédiaire
du LURE) est un synchrotron de troisième génération dont la caractéristique est la présence d'élé-
ments magnétiques appelés onduleurs, qui permettent de créer un faisceau de rayons X plus intense,
cohérent, et mieux focalisé que les générations précédentes [257], [258].
La ligne SixS est spécialisée dans l'analyse structurale, morphologique, et physico-chimique des
nano-objets, des surfaces, et des interfaces par les méthodes de réﬂectivité des rayons X et de
diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles, en géométrie d'incidence rasante [181]. Cette
géométrie spéciﬁque est particulièrement adaptée à l'étude d'objets supportés et de ﬁlms minces
[259], [260], [261], [262].
3.6.1.1 Les principaux composants optiques
La ligne de lumière SixS (Figure 3.42) est optimisée pour exploiter un faisceau de rayons X durs,
sur une gamme d'énergie de 5 keV à 20 keV, obtenu grâce à un onduleur U20 situé en amont de
la tête de ligne dans l'anneau de stockage du synchrotron. La longueur d'onde (i.e. l'énergie) du
faisceau est ensuite sélectionnée à l'aide d'un monochromateur à cristaux de Si.
L'onduleur U20 est composé d'une succession de 98 couples d'aimants (dipôles) juxtaposés avec
une période de 20mm. La distance entre les deux rangées d'aimants de l'onduleur est variable et
est appelée "gap" de l'onduleur (Figure 3.40). Le champ magnétique intense qui règne entre les
deux rangées d'aimants induit une oscillation périodique de la trajectoire des électrons circulant
dans l'anneau du synchrotron. Chaque fois que les paquets d'électrons se déplacent de façon non
rectiligne ou non uniforme, leur énergie varie ce qui génère un rayonnement synchrotron. La répar-
tition spatialement périodique des dipôles permet d'obtenir une multitude de sources de rayons X
cohérentes. Les interférences constructives de ces diﬀérentes sources produisent un spectre de raies
X très intenses dont les énergies sont fonction du gap de l'onduleur.
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Figure 3.40  Représentation schématique d'un onduleur constitué d'une succession de dipôles et
du mouvement d'oscillation périodique d'un électron sous l'eﬀet du champ magnétique existant.
Le monochromateur de la ligne SixS est constitué de deux cristaux de silicium (111) refroidis à
l'azote liquide. D'après la loi de Bragg, il est possible de sélectionner les photons X du spectre de
raies de l'onduleur qui correspondent à l'énergie souhaitée en choisissant l'angle d'incidence entre le
faisceau de rayons X et les plans (111) des cristaux de Si. Par exemple, la ﬁgure 3.41 (a) représente
le spectre de raies observé en sortie du monochromateur en fonction de l'énergie qui est obtenu en
faisant varier l'angle entre les cristaux et le faisceau X pour un gap de l'onduleur de 5.5mm. Le
spectre obtenu est une succession des diﬀérentes harmoniques paires et impaires sur une gamme en
énergie de 5keV à 20keV.
La modiﬁcation du gap de l'onduleur entraîne un décalage des harmoniques en énergie. La ﬁ-
gure 3.41 (b) réprésente une cartographie de l'évolution de l'intensité du faisceau X en sortie du
monochromateur pour les diﬀérents couples de valeurs "gap/énergie" de la ligne de lumière SixS.
L'optimisation du ﬂux de photons X et de la forme du faisceau dépend alors du choix du gap de
l'onduleur à une énergie donnée. Cependant, la valeur du gap choisie n'est pas celle garantissant
l'intensité maximale (cf. croix rouge sur l'harmonique 5 de la ﬁgure 3.41 (a)) car le faisceau associé est
déformé. Il présente une distribution d'intensité spatialement inhomogène et anisotrope (Figure 3.41
(a)). Il est préférable de choisir une valeur de gap de l'onduleur qui permette d'obtenir un faisceau X
isotrope, et dont la distribution d'intensité radiale s'apparente à une gaussienne (Figure 3.41 (a)).
Il s'agit alors de travailler avec une valeur de gap qui correspond au ﬂanc bleu de l'harmonique
considérée (cf. ﬂèche bleue sur l'harmonique 5 de la ﬁgure 3.41 (a)). L'optimisation du couple
"gap/énergie" est déterminante pour les expériences de diﬀusion anomale puisqu'elle garantit que
l'intensité du faisceau et sa forme soient comparables aux diﬀérentes énergies, et que l'illumination
de l'échantillon situé en aval soit d'autant moins dépendante de l'énergie du rayonnement incident
(cf. page 170, section 3.6.2). En outre, la calibration en énergie du faisceau X nécessite le parallélisme
des plans (111) des deux cristaux de silicium pour chaque angle du monochromateur. Le réglage
du parallélisme est assuré à l'aide de deux moteurs qui permettent d'aligner les cristaux dans les
diﬀérentes directions de l'espace.
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Figure 3.41  (a) Intensité du faisceau X à la sortie du monochromateur en fonction de l'énergie
pour un gap de l'onduleur égal à 5.5mm. (b) Evolution de l'intensité du faisceau X en fonction du
gap de l'onduleur U20 et de l'énergie de la ligne de lumière SixS. Le spectre (a) est donc une section
de la ﬁgure (b). Les harmoniques impaires sont numérotées en noir. A une énergie de 7 keV, c'est
l'harmonique 5 qui est utilisée. Les images 2D sont des clichés du faisceau X à 7keV pour un gap
correspondant soit au maximum d'intensité (croix rouge), soit à la valeur située à mi-hauteur sur
le ﬂanc bleu (ﬂèche bleue).
Figure 3.42  Représentation schématique des principaux éléments de la ligne de lumière SixS.
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La focalisation et la propreté du faisceau en aval du monochromateur sont améliorées à l'aide de
diﬀérents jeux de fentes d'anti-diﬀusion et d'une succession de miroirs de focalisation horizontale et
verticale. Ces miroirs de silicium sont un atout non négligeable pour les mesures de diﬀusion anomale,
et ils possèdent deux rôles majeurs. D'une part, ils permettent de contrôler la focalisation du faisceau
en fonction de la courbure des miroirs, indépendamment de l'énergie du rayonnement incident.
La focalisation est donc achromatique. D'autre part, ils garantissent la réjection des harmoniques
d'ordre supérieur à la réﬂexion fondamentale des cristaux du monochromateur en exploitant les
propriétés de réﬂectivité de la couche de surface des miroirs, sachant que l'angle d'incidence du
faisceau sur les miroirs est ﬁxé à 3mrad (∼ 0.17). Les miroirs sont constitués de deux pistes : une
piste en silicium, et une piste en silicium recouverte d'une ﬁne couche de Rh. En pratique, à 7 keV
(resp. 16 keV) la piste de Si (resp. de Rh) est utilisée aﬁn de garantir une réﬂexion totale à l'énergie
de travail (Figures 3.43 (a) et (b)), et une réﬂexion négligeable au-delà de 10keV (resp. 21 keV)
(Figure 3.43). En particulier, l'harmonique 3 et les suivantes ne sont pas réﬂéchies, et l'intensité de
l'harmonique 2 est négligeable sur la ligne de lumière.
Figure 3.43  Réﬂectivité d'un miroir de Si seul (en bleu), et recouvert d'une couche de Rh de
50 nm d'épaisseur (en rouge), en fonction de l'énergie du rayonnement X pour un angle d'incidence
de 3mrad.
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3.6.1.2 Diﬀractomètres et détecteurs
La ligne de lumière SixS possède deux diﬀractomètres situés dans des cabanes expérimentales
distinctes (Figure 3.42). Le diﬀractomètre MED (Multi-Environment Diﬀractometer), situé dans la
cabane la plus en amont, est conçu pour étudier des échantillons à l'air ou pour accueillir diﬀérents
environnements mobiles comme par exemple des chambres de réactivité, des dispositifs d'essais
mécaniques, ou des enceintes destinées à l'analyse d'échantillon dans un environnement liquide
[181].
Le second diﬀractomètre nommé UHV (Figure 3.44), utilisé dans le cadre de ce travail de
thèse, permet d'étudier des échantillons situés dans des chambres sous ultravide. L'enceinte de cette
chambre est en partie constituée de deux fenêtres de béryllium (Be) qui permettent l'entrée et la
sortie du rayonnement X tout en garantissant un excellent maintien de l'ultravide. L'ensemble du
bâti expérimental sous ultra-vide est présenté dans la section 2.1.4.2. La géométrie expérimentale des
mesures de diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles est représentée schématiquement
sur la ﬁgure 3.44 :
• µ : est l'angle d'incidence du faisceau X par rapport à la surface de l'échantillon. Il s'agit
de l'angle αi sur la ﬁgure 3.25 qui n'excède pas quelques dixièmes de degré en géométrie
d'incidence rasante.
• γ : est l'angle d'émergence du rayonnement diﬀusé par rapport à la surface de l'échantillon. Il
s'agit de l'angle αf sur la ﬁgure 3.25.
• δ : est l'angle entre les projections du faisceau incident et du faisceau diﬀusé dans le plan de
l'échantillon (Figure 3.25).
Figure 3.44  Diﬀractomètre UHV de la ligne de lumière SixS.
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Le faisceau de rayons X rencontre l'échantillon avec un angle d'incidence rasant µ, puis l'in-
tensité diﬀusée est collectée en réﬂexion. La mesure de l'intensité aux grand angles s'eﬀectue à
diﬀérents angles δ dans la direction parallèle au plan du substrat pour un angle γ ﬁxé. La diﬀusion
aux petits angles s'eﬀectue à l'aide d'un détecteur bidimensionnel positionné dans l'axe du faisceau
incident. Une des spéciﬁcités de la ligne de lumière SixS est la possibilité de mesurer simultanément
l'intensité diﬀusée aux petits angles et aux grands angles en géométrie d'incidence rasante (Figure
3.45).
Figure 3.45  Diﬀractomètre UHV et dispositif de détection de l'intensité diﬀusée. L'intensité
aux grands angle est mesurée lors du balayage en δ du détecteur bidimensionnel XPAD S140. Un
cône anti-diﬀusion est ﬁxé au détecteur pour améliorer la qualité du signal et limiter le signal de
diﬀusion des éléments autres que l'échantillon. L'intensité diﬀusée aux petits angles est mesurée
avec le détecteur bidimensionnel MarCCD 165. Un tube empli d'He permet de limiter la diﬀusion
de l'air entre l'échantillon et le détecteur.
3.6.1.3 Mesure de l'intensité diﬀusée aux petits angles
L'intensité diﬀusée aux petits angles est mesurée à l'aide d'un détecteur bidimensionnel de
type MarCCD 165 constitué de (4096 x 4096) pixels tel que la dimension de chaque pixel est 40µm
x 40µm. Les images sont mesurées avec un "binning" 2 pixels par 2 pixels, ce qui équivaut à une
image de (2048 x 2048) points avec une taille par point de 80µm x 80µm.
Les acquisitions des images GISAXS consistent à mesurer une intensité très faible autour des
faisceaux réﬂéchi et direct très intenses. Il est donc nécessaire de masquer ces deux faisceaux. Il est
aussi essentiel de réduire toutes les sources de diﬀusion autres que celle de l'échantillon, notamment
la diﬀusion issue de l'interaction entre le faisceau direct, ou le faisceau réﬂéchi, avec les fenêtres de
Be. Aﬁn d'optimiser la qualité des mesures GISAXS, plusieurs éléments ont été installés au fur et
à mesure des diﬀérentes campagnes d'expériences (Figure 3.46) :
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• Une fente de 150µm en tungstène installée dans la chambre UHV derrière la fenêtre d'entrée
en Be qui permet de couper la diﬀusion de cette fenêtre.
• Un puits en tungstène d'une épaisseur de 200 µm est installé dans la chambre juste en amont
de la fenêtre en Be de sortie, et permet d'absorber un maximum du faisceau direct.
• Selon l'énergie de travail, un tube rempli d'He et fermé aux extrémités par des feuilles de
Kapton peut être positionné entre la sortie la chambre UHV et le détecteur aﬁn de limiter la
diﬀusion de l'air.
• Un second puits est placé devant le détecteur MarCCD aﬁn de le protéger et d'absorber
éventuellement l'intensité résiduelle des faisceaux incident et réﬂéchi.
Figure 3.46  Représentation schématique du trajet du faisceau direct dans la chambre UHV (Be)
et des dispositifs installés pour optimiser la signal GISAXS.
3.6.1.4 Mesure de l'intensité diﬀusée aux grands angles
Au cours des premières expériences de diﬀusion des rayons X, les mesures aux grands angles
ont d'abord été collectées à l'aide d'un détecteur ponctuel constitué d'un scintillateur YAP couplé
à un photomultiplicateur. Cependant, les premières analyses des données de la diﬀusion anomale
ont démontré qu'il était crucial d'améliorer la statistique des mesures et de multiplier le nombre
d'énergies auxquelles étaient réalisées les mesures A-GIWAXS. Un détecteur hybride bidimensionnel
XPAD S140 constitué de (240x560) pixels avec une dimension par pixel de 130µm x 130µm a ensuite
été utilisé aﬁn d'augmenter la statistique de comptage et d'accroître la rapidité d'acquisition des
mesures.
La collecte de l'intensité diﬀusée s'eﬀectue au cours du balayage selon l'angle δ du détecteur.
L'angle de diﬀusion 2θ (cos(2θ) = cos(µ) cos(δ) cos(γ)− sin(µ) sin(γ)) est approximé égal à l'angle
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δ puisque les mesures sont collectées en incidence rasante et en émergence rasante, soit à des angles
µ et γ faibles (∼ quelques dixièmes de degrés).
Les mesures de l'intensité diﬀusée I(2θ) sont transformées en fonction du vecteur de diﬀu-
sion q = (4pi/λ) sin(θ). Cette transformation I(2θ) → I(q) permet de s'aﬀranchir des eﬀets de
l'énergie incidente sur l'angle de diﬀusion des spectres GIWAXS, en particulier lors des expériences
de diﬀusion anomale.
Facteur de polarisation :
Dans le cadre des expériences de ce travail de thèse, la polarisation du rayonnement X incident est
linéaire et parallèle au plan de l'orbite des électrons dans le synchrotron. Etant donné que la détection
du rayonnement s'eﬀectue dans un plan perpendiculaire à la polarisation, aucune correction n'est
nécessaire. Le facteur de polarisation est égal à 1.
Les corrections géométriques appliquées aux spectres GIWAXS mesurés à l'aide du détecteur
ponctuel pour tenir compte des eﬀets associés à l'inﬂuence de la taille de l'échantillon en géométrie
d'incidence rasante et à l'inhomogénéité spatiale du faisceau sur l'échantillon sont explicités dans
l'annexe B.
Mesures GIWAXS avec le détecteur bidimensionnel.
Reconstruction du proﬁl GIWAXS à partir des images 2D de l'XPAD :
La ﬁgure 3.47 présente une image 2D collectée à l'aide du détecteur XPAD dont les pixels
sont identiﬁés par des coordonnées (X,Y). Le plan de l'XPAD est tangent à la sphère centrée sur
l'échantillon si bien que les deux axes X et Y sont respectivement parallèle et perpendiculaire à la
surface de l'échantillon. Pour l'ensemble des mesures réalisées avec ce détecteur, la géométrie de
l'expérience est telle que :
• la direction X de plus grande dimension (560 pixels) correspond à une variation de l'angle δ
et permet de mesurer les variations de l'intensité diﬀusée dans la direction parallèle au plan
du substrat.
• la direction Y de plus petite dimension (240 pixels) correspond à une variation de l'angle γ,
et plus exactement de tan(γ) et permet de mesurer les variations de l'intensité diﬀusée dans
la direction perpendiculaire au plan du substrat.
• la distance échantillon/XPAD est de l'ordre de 50cm et correspond à une ouverture en angle
∆δ ∼7.5soit environ 0.015par pixel, et à une ouverture en angle ∆γ ∼3.
Le détecteur XPAD acquiert une succession d'images 2D au cours d'un balayage de l'angle
δ. Aﬁn de reconstruire le proﬁl I(δ) de l'intensité diﬀusée aux grands angles par les nanoparticules,
d'optimiser la statistique de mesure, et le ratio signal sur bruit, trois étapes sont nécessaires :
1. Pour chaque image, l'intensité diﬀusée à un angle δi est la moyenne de l'intensité de l'ensemble
des pixels (Xi,Y) dont la position Xi correspond à l'angle δi, et dont les positions en Y cor-
respondent à diﬀérents angles γ dans une bande d'intégration choisie. Cette bande d'intégra-
tion qui s'étend sur un intervalle de 50 pixels dans la direction Y (Y=[120 ;170]) est indiquée
sur la ﬁgure 3.47. En outre, la ﬁgure 3.48 permet de visualiser l'évolution de l'intensité du
signal diﬀusé par un substrat de C/SiO2/Si en fonction de l'angle δ pour diﬀérentes bandes
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d'intégration sur des largeurs de 30 pixels dans la direction Y. La bande (Y=[120 ;170]) est
choisie de sorte que les pics de diﬀusion parasites très ﬁns qui résultent des supports en Ta
soient les plus faibles possible, et que le signal du substrat qui augmente avec l'angle γ soit
également minimisé. A de faibles valeurs de γ, la détection s'eﬀectue en géométrie d'émergence
rasante, et permet d'augmenter le signal des nanoparticules par rapport à celui du substrat.
2. Etant donné que chaque image correspond à une couverture en angle ∆δ ∼7.5et que le
pas de balayage est inférieur ou égal à 1selon les conditions d'acquisition, la statistique de
comptage peut être améliorée en utilisant le recouvrement de l'intensité détectée à un angle δi
sur l'ensemble des images eﬀectuées. La ﬁgure 3.49 (a) permet de visualiser le recouvrement
des proﬁls GIWAXS obtenus pour diﬀérentes images 2D prises au cours du balayage en δ du
détecteur XPAD.
3. Etant donnée la taille des pixels, l'échantillonnage dans la direction X est très élevé, et peut
être réduit tout en conservant un nombre de points suﬃsant pour garantir une bonne ré-
solution des pics de diﬀusion. Il est alors possible d'améliorer la statistique des mesures à
l'aide d'une procédure de "binning", de sorte que l'intensité associée à chaque point du nouvel
échantillonage soit la moyenne de l'ensemble des points appartenant à l'intervalle considéré
(Figure 3.49 (b)).
4. Les erreurs systématiques dues à l'inhomogénéité des pixels du détecteur peuvent être at-
ténuées en eﬀectuant des mesures "à la volée" (mode "ﬂy"). Ce balayage continu permet de
diminuer le pas de balayage et d'accroitre le nombre de mesures, tout en diminuant le temps
d'acquisition en s'aﬀranchissant des temps morts à chaque déplacement. Un nombre important
d'images est nécessaire pour ne pas perdre en résolution par rapport au mode d'acquisition
en "pas à pas".
La mesure de l'intensité diﬀusée aux grands angles est eﬀectuée selon un proﬁl rectiligne sans
considérer les variations de la courbure des anneaux en fonction de l'angle de diﬀusion comme
indiqué sur la représentation schématique d'anneau de diﬀusion de Debye-Scherrer (Figure C.1).
L'inﬂuence de ces eﬀets de courbure sur les spectres GIWAXS est étudiée dans l'annexe C. Les
calculs eﬀectués démontrent que les eﬀets sur les spectres GIWAXS sont négligeables.
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Figure 3.47  (a) Image 2D mesurée à l'aide du détecteur XPAD. Les directions associées aux
angles δ et γ sont indiquées, ainsi que la bande d'intégration choisie pour reconstruire le proﬁl
1D du spectre GIWAXS mesuré. Pour Y>180 pixels, la portion du détecteur concernée est située
derrière l'échantillon (Ombre de l'échantillon). Les images mesurées sont vues comme si l'observateur
se situait à la place de l'XPAD. (b) Représentation de la géométrie d'incidence du faisceau X sur
l'échantillon, et du rayonnement diﬀusé dans la direction hors du plan de l'échantillon selon un angle
γ, et dans la direction parallèle au plan de l'échantillon selon un angle δ.
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Figure 3.48  Spectres GIWAXS du substrat de C/SiO2/Si, en fonction de l'angle δ pour diﬀérentes
bandes d'intégrations [Y1 :Y2] dans la direction Y perpendiculaire au plan du substrat.
Figure 3.49  (a) Recouvrement des portions de spectres GIWAXS de nanoparticules d'AgCo
mesurées au cours du balayage en δ du détecteur XPAD. (b) Proﬁls GIWAXS obtenu après la
procédure de "binning" sur l'ensemble des points expérimentaux de la ﬁgure (a).
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Rôle de la taille de l'échantillon et de la distance du détecteur sur la résolution .
Expérimentalement, les spectres GIWAXS mesurés sur les échantillons AgCo à 16.0 keV avec
le détecteur ponctuel présentent une résolution des pics de diﬀusion meilleure que les spectres
GIWAXS mesurés à 7 keV avec le détecteur bidimensionnel. Cette perte de résolution est causée
par une diminution de la distance entre l'échantillon et le détecteur (1000mm à 16 keV et 500mm
à 7 keV) car les échantillons étudiés sont larges (10mm x 10mm).
La résolution ∆δ (=δ2 - δ1) est donnée par la relation suivante (Figure 3.50) :
∆δ =
Ldet + l sin(δ)
D
(3.60)
où D est la distance entre l'échantillon et le détecteur, l est la taille de l'échantillon illuminé,
et Ldet est la largeur des fentes du détecteur.
Figure 3.50  Schéma de la géométrie de détection des mesures GIWAXS et de la résolution en
angle ∆δ qui est fonction de la longueur l de l'échantillon, de la distance entre l'échantillon et le
détecteur, et de la largeur des fentes du détecteur Ldet.
Pour le détecteur bidimensionnel, Ldet est égale à la taille d'un pixel (130µm). Intrinsèque-
ment, la résolution du détecteur bidimensionel est meilleure, mais le détecteur était placé à une
distance D (500mm) deux fois plus petite, si bien que la résolution des pics de diﬀusion ∆δ est
ﬁnalement moins bonne. L'évolution de ∆δ pour les deux conﬁgurations de mesure est présentée sur
la ﬁgure 3.51 (a). De plus, les mesures avec le détecteur ponctuel étaient réalisées à haute énergie
( 16keV) alors que celles avec le détecteur bidimensionnel étaient collectées à basse énergie ( 7keV), si
bien qu'il est nécessaire de considérer l'écart de résolution ∆q dans l'espace réciproque (Figure 3.51
(b)) aﬁn d'expliquer les diﬀérences constatées sur la largeur des pics pour les échantillons AgCo. A
30 nm−1, la résolution ∆q avec l'XPAD est de l'ordre de 0.5 nm−1 alors que celle avec le détecteur
ponctuel est de l'ordre de 0.3 nm−1. Un résolution ∆q=0.5 nm−1 est de l'ordre de 1/8 à 1/6 de la
largeur à mi-hauteur (∼ 4 à 3 nm−1) des pics de diﬀusion de nanoparticules AgCo d'une taille de
l'ordre de 2 nm à 4 nm (cf. chapitre 4).
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Figure 3.51  (a) Résolution estimée en angle (∆δ) pour le détecteur ponctuel avec une fente
de 5mm situé à 1000mm de l'échantillon et le détecteur bidimensionnel XPAD situé à 500mm
de l'échantillon. (b) Résolution en vecteur d'onde (∆q) pour les spectres mesurés à 7 keV avec le
détecteur bidimensionnel et à 16 keV avec le détecteur ponctuel.
3.6.1.4.1 Avantages du détecteur bidimensionnel
La surface de détection de l'XPAD garantit un taux de comptage élevé en un temps réduit.
Comparativement au détecteur ponctuel, la surface de détection de l'XPAD est vingt fois plus
grande, si bien que pour un temps d'acquisition deux fois plus court la statistique de mesure est
améliorée d'un facteur dix pour une distance échantillon-détecteur équivalente. Comme le détecteur
XPAD était deux fois plus proche de l'échantillon que le détecteur ponctuel, la statistique des
mesures était quarante fois plus grande. Par conséquent, le détecteur XPAD a été privilégié, en
particulier lors des campagnes de mesures de diﬀusion anomale qui nécessitent de multiplier les
acquisitions aux diﬀérentes énergies, et pour lesquelles la qualité des mesures est cruciale.
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3.6.2.1 Conditions de mesures des diﬀérentes expériences (énergies et détecteurs).
Deux campagnes d'expériences sur la ligne de lumière SixS ont eu lieu au cours de ce travail
de thèse. Les conditions d'énergie du rayonnement incident et les détecteurs utilisés ont parfois été
























Tableau 3.3  Conditions des mesures et types de détecteurs utilisés au cours des diﬀérentes cam-
pagnes d'expériences de diﬀusion des rayons X sur la ligne de lumière SixS.
La mise en ÷uvre expérimentale de la diﬀusion anomale des rayons X aux petits et aux grands
angles en géométrie d'incidence rasante requiert des réglages préalables comme un étalonnage précis
de la ligne en énergie, une optimisation de la brillance et de l'homogénéité spatiale du faisceau X
similaire aux diﬀérentes énergies, la détermination de l'angle d'incidence critique des échantillons,
et le choix de l'angle d'incidence pour les mesures de diﬀusion. L'ensemble de ces réglages sont
explicités ci-après dans le cas des mesures de diﬀusion anomale réalisées au seuil K du Co.
3.6.2.2 Calibration du monochromateur
La calibration en énergie de la ligne est eﬀectuée à l'aide de la mesure du seuil d'absorption d'un
élément chimique proche de l'énergie de travail souhaitée. Le seuil du Co est déterminé grâce à la
mesure du courant total d'électrons (Total Yield Measurement) parcourant un monocristal de Co
en fonction de l'énergie du rayonnement X incident. En eﬀet, l'échantillon de cobalt est isolé par
un support en céramique et relié électriquement à la masse par un picoampèremètre. La mesure du
courant est alors fonction du nombre d'électrons qui sont arrachés du matériau suite à l'absorption
d'un photon X incident. Elle est donc proportionnelle à la probabilité d'absorption des photons, et
permet d'établir la courbe d'absorption du Co en fonction de l'énergie (spectre bleu de la ﬁgure
3.52). Dans ce cas particulier, le maximum de la dérivée première de la courbe, présentée en rouge
sur la ﬁgure 3.52, correspond à une énergie de 7711.5 eV. Un oﬀset de -2.5 eV est alors appliqué au
monochromateur pour que la calibration soit en accord avec la valeur du seuil K du Co tabulé à
7709 eV.
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Figure 3.52  Seuil d'absorption (en bleu) et sa dérivée (en rouge) mesurés à partir du rendement
total d'électrons parcourant un monocristal de Co.
3.6.2.3 Choix des énergies au seuil du Co
La diﬀusion anomale est majoritairement eﬀectuée à des énergies situées sous le seuil d'absorption
X aﬁn de limiter la ﬂuorescence, bien que cette dernière ne soit pas négligeable expérimentalement
dès quelques dizaines d'électrons volts avant l'énergie du seuil théorique. L'extraction d'informa-
tions quantitatives des mesures GIWAXS à l'aide des méthodes présentées précédemment (cf. 3.4)
s'eﬀectue grâce à la résolution de systèmes linéaires de trois équations-trois inconnues, et plusieurs
critères essentiels déterminent le choix des énergies [213], [234], [243] :
1. La redondance d'informations est cruciale si bien qu'il est essentiel de multiplier le nombre
des énergies d'acquisition des spectres WAXS pour accroître le nombre de systèmes linéaires
possibles.
2. Les énergies doivent être choisies de manière à garantir des variations des facteurs atomiques




les plus élevées possibles.
Finalement, cinq à six énergies de travail ont été choisies dans une gamme de l'ordre de ±100 eV
autour de la valeur du seuil d'absorption théorique. Ces énergies et les valeurs des facteurs de




sont présentées dans le tableau 3.4. L'évolution de ces termes avec
l'énergie, et le poids de leurs variations en fonction du vecteur de diﬀusion, ont été présentés dans
la section théorique 3.1.4 (page 113).
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7605 -3.9906 0.4853 - -
7635 -4.3400 0.4819 -0.3494 -0.0034
7665 -4.8743 0.4784 -0.8837 -0.0069
7695 -6.0819 0.4751 -2.0913 -0.0102
7705 -7.3616 0.4739 -3.371 -0.0114
7708 -8.3549 0.4736 -4.3643 -0.0117
Tableau 3.4  Energies choisies pour les mesures de diﬀusion anomale au seuil K du Co, et les













) au diﬀérentes énergies par rapport aux valeurs à 7605 eV.
Réglages spéciﬁques de la ligne
Aﬁn de garantir une intensité et une forme du faisceau la plus similaire possible d'une énergie à
l'autre, et faciliter la normalisation des mesures, il est nécessaire d'optimiser le couple "énergie/gap"
à chaque énergie, tel que le gap choisi corresponde au ﬂanc bleu de l'harmonique sélectionnée dans
le spectre de raies de l'onduleur comme explicité dans la section 3.6.1.1 (page 155). Des scans de
l'évolution de l'intensité en fonction de la valeur du gap de l'onduleur à chaque énergie sont réalisés
(ﬁgure 3.53 (a)). En d'autres termes, ces balayages eﬀectués à énergie constante consistent à mesurer
l'intensité du faisceau autour d'une harmonique en faisant varier la valeur du gap, et ils permettent
de créer la table des couples "énergie/gap" associés (tableau 3.5). La précision sur la valeur du gap
au dixième de micromètre est essentielle, puisque sur le ﬂanc bleu l'intensité du faisceau présente
en moyenne des variations de 30% pour des variations du gap de l'ordre de 1µm.
Figure 3.53  (a) Evolution de l'intensité du faisceau à six énergies sous le seuil K du Co en
fonction du gap de l'onduleur. Les lignes verticales en pointillés symbolisent la valeur du gap choisi.
Pour chaque énergie, il s'agit de la valeur du gap à la mi-hauteur du pic d'intensité du côté des
faibles valeurs du gap, ce qui correspond au ﬂanc bleu de la raie considérée. (b) Proﬁls du faisceau X
incident au niveau de l'échantillon dans la direction perpendiculaire à la surface étudiée en fonction
de l'énergie au seuil K du Co.
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energie (eV) 7605 7635 7665 7695 7705 7708
gap (mm) 5.8501 5.8695 5.8899 5.9100 5.9164 5.9185
Tableau 3.5  Table des couples "énergie/gap" pour des énergies proches du seuil K du Co
Un exemple des proﬁls du faisceau obtenu pour ces couples "énergie/gap" près du seuil du Co est
présenté sur la ﬁgure 3.53 (b). Ces proﬁls sont obtenus à l'aide d'un détecteur ponctuel positionné
sur la position du pic de diﬀusion de la silice amorphe et qui mesure l'évolution de l'intensité diﬀusée
au cours du déplacement de l'échantillon de part et d'autre du faisceau. Ces proﬁls permettent donc
d'obtenir la distribution spatiale du faisceau et d'estimer sa focalisation au niveau de l'échantillon.
La forme du faisceau aux diﬀérentes énergies est proche, et sa largeur à mi-hauteur indique que la
focalisation est meilleure que 65µm.
3.6.2.4 Détermination de l'angle critique et choix de l'angle d'incidence
L'angle critique de l'échantillon αc(éch.) est déterminé à partir de son spectre de réﬂectivité (Figure
3.54 (a)). Une chute brutale de l'intensité réﬂéchie est observée pour des angles d'incidence supérieurs
à 0.21(= αc(éch.)). Il s'agit alors de déterminer l'angle d'incidence µ (≤ 0.21) pour lequel le
ratio du signal des nanoparticules par rapport à celui du substrat est maximal. La ﬁgure 3.54 (b)
représente l'évolution des spectres GIWAXS à 7605 eV d'un échantillon de nanoparticules d'AgCo
pour diﬀérents angles d'incidence. Ces spectres démontrent bien que pour un angle µ inférieur à
αc(éch.) (= 0.21), le pic de diﬀusion de la SiO2 amorphe (ﬂèche noire) diminue signiﬁcativement,
ce qui permet d'exalter le signal des nanoparticules (ﬂèches oranges). Le meilleur compromis est
ﬁnalment obtenu pour un angle d'incidence µ = 0.20. Il n'est pas avantageux de choisir un angle
d'incidence plus faible puisque en-deçà le signal des nanoparticules n'émerge pas davantage, et la
quantité de photons interceptés par l'échantillon chute avec la diminution de µ.
Figure 3.54  (a) Spectre de réﬂectivité du substrat C(5 nm)/SiO2(100 nm)/Si en fonction de l'angle
d'incidence µ à 7605 eV. L'angle critique αc de l'échantillon est de 0.21. La période des oscillations
correspond à une épaisseur de 4.7 nm qui est attribuée à la couche de carbone amorphe déposée
à la surface du support de SiO2/Si lors de la préparation des substrats. (b) Intensité diﬀusée par
un échantillon de nanoparticules supportées sur le substrat amorphe C/SiO2/Si à diﬀérents angles
d'incidence µ. Ces spectres sont mesurés à l'aide du détecteur ponctuel à un angle d'émergence ﬁxe
(γ = 0.2).
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Les mesures expérimentales de diﬀusion anomale aux grands angles ne sont pas immédiatement
exploitables. De nombreux eﬀets liés à l'énergie du rayonnement incident, autres que l'eﬀet anomal,
existent et complexiﬁent l'analyse quantitative des mesures.
Par exemple, la ﬁgure 3.55 (a) présente les spectres A-GIWAXS au seuil du Co, normalisés par
l'intensité incidente I0 à chaque énergie, obtenus pour un échantillon de nanoparticules d'AgCo
d'un diamètre moyen de 3 nm et une composition en Co de 80%. Alors que les variations des termes




Co (ﬁgure 3.55 (b)) devraient se traduire par une diminution de
l'intensité diﬀusée lorsque l'énergie s'approche du seuil d'absorption, une augmentation de l'intensité,
principalement associée au phénomène de ﬂuorescence X, est observée. Cependant, d'autres facteurs
plus ou moins quantiﬁables, comme par exemple l'absorption ou l'eﬃcacité du détecteur, conduisent
également à des variations de l'intensité mesurée avec l'énergie du rayonnement X.
Une part essentielle du travail de thèse a été d'identiﬁer ces diﬀérents phénomènes, aﬁn d'établir
une procédure d'analyse permettant de les considérer pour mieux s'en aﬀranchir, et garantir une
analyse des données la plus indépendante possible des eﬀets d'énergie autres que l'eﬀet anomal.
Figure 3.55  (a) Mesures A-GIWAXS à six énergies sous le seuil K du Co (7709 eV) d'un échantillon





Co et de l'Ag au seuil du Co.
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3.6.3.1 Les diﬀérents phénomènes dépendant de l'énergie du rayonnement incident
La diﬀusion et l'absorption du substrat
Malgré l'absence de Co, les mesures A-GIWAXS 5 d'un substrat de C/SiO2/Si seul présentent
une augmentation de l'intensité diﬀusée avec l'augmentation de l'énergie du rayonnement incident
(Figure 3.56 (a)).
Figure 3.56  (a) Mesures A-GIWAXS à six énergies sous le seuil K du Co (7709 eV) d'un substrat
de C/SiO2/Si. (b) Evolution des mesures TEY du substrat seul (en noir), et du substrat avec les
nanoparticules d'Ag de 2 nm (0.9ML) (en rouge).
Ces variations résultent en partie de l'évolution de la valeur de l'angle critique d'un matériau
en fonction de l'énergie du rayonnement. Ainsi, pour un angle d'incidence ﬁxé, les coeﬃcients de
transmission et de réﬂexion du substrat présentent des variations notables même pour des varia-
tions d'énergie de quelques dizaines d'électron-volts (cf. section 3.2.2, Figure 3.8). Plus l'énergie
du rayonnement X augmente, plus les rayons X pénètrent profondément dans la matière, si bien
qu'un plus grand nombre d'atomes diﬀusent le rayonnement et l'intensité totale diﬀusée augmente.
Les mesures du courant total d'électrons (TEY) [263] parcourant le substrat (en noir) en fonction
du rayonnement incident indiquent également une augmentation du processus d'absorption avec
l'énergie, qui est liée à l'augmentation de la profondeur de pénétration des rayons X (Figure 3.56
(b)).
L'absorption de l'élément non-résonant du nanoalliage
Dans un premier temps, il a été envisagé de déterminer les facteurs de correction permettant de
superposer les spectres A-GIWAXS du substrat aux diﬀérentes énergies, dans le but d'appliquer ces
corrections sur les spectres A-GIWAXS des échantillons. Cependant, la comparaison des spectres
d'un substrat seul (Figure 3.56 (a)) et de ce même substrat à la ﬁn de la croissance de nanoparticules
d'Ag indique une atténuation du signal de diﬀusion de la silice en présence de nanoparticules (Figure
3.57 (a)). En outre, la ﬁgure 3.58 représente l'évolution des spectres GIWAXS à 7605 eV au cours
de la croissance des nanoparticules d'Ag, et démontre que le dépôt d'atomes d'Ag à la surface du
substrat entraîne une atténuation progressive du pic de diﬀusion de la silice amorphe.
5. Par abus de langage, le terme "mesures A-GIWAXS" est utilisé pour signiﬁer qu'un ensemble de spectres
GIWAXS sont réalisés à diﬀérentes énergies même si l'échantillon étudié ne contient pas d'atomes anomaux à l'énergie
considérée.
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Figure 3.57  Mesures A-GIWAXS à six énergies sous le seuil K du Co (7709 eV) d'un échantillon (a)
de nanoparticules d'Ag de 2 nm (0.9ML) avant le dépôt de Co, (b) de nanoparticules bimétalliques
Co0.8/Ag0.2 de 3 nm après le dépôt de Co (4.2ML).
Figure 3.58  Mesures GIWAXS à 7605 eV au cours de la croissance de nanoparticules d'Ag sur
un substrat de C/SiO2/Si.
Ces eﬀets d'absorption sont confortés par la comparaison des mesures TEY du substrat seul (en
noir) et de l'échantillon avec les particules d'Ag (en rouge) en fonction de l'énergie (Figure 3.56
(b)). En particulier, la présence d'une faible quantité d'Ag (0.9ML), sous forme de nanoparticules
de 1.7 nm avec un taux de couverture de l'ordre de 20%, provoque une augmentation globale de
l'absorption de l'échantillon par rapport au substrat seul. De plus, la présence du métal change
la densité électronique moyenne à la surface de l'échantillon, entraîne une augmentation de l'angle
critique αc, et réduit les variations d'absorption de l'échantillon avec l'énergie. Par conséquent, la
pente du signal TEY du substrat avec les nanoparticules d'Ag est plus faible que celle du substrat
seul.
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Des corrections permettant la normalisation des spectres A-GIWAXS du substrat seul ne permet-
traient pas de normaliser les mesures A-GIWAXS des échantillons.
L'absorption et l'émission de ﬂuorescence X de l'élément résonant
Les ﬁgures 3.57 (a) et (b) permettent de comparer l'évolution des spectres GIWAXS au seuil du
Co d'un échantillon de nanoparticules d'Ag avant le dépôt de Co, puis des nanoparticules Co/Ag
obtenues après le dépôt de Co sur ces particules d'Ag. Après le dépôt de cobalt, les spectres GI-
WAXS présentent une plus forte augmentation du fond de diﬀusion global dès lors que l'énergie du
rayonnement incident s'approche du seuil d'absorption. Cette augmentation suggère qu'un rayon-
nement isotrope associée au processus de ﬂuorescence X a lieu même pour des énergies inférieures au
seuil d'absorption. Les mesures TEY de l'échantillon conﬁrment bien que le processus d'absorption
s'accentue au-delà de 7690 eV (Figure 3.59).
Figure 3.59  Evolution des mesures TEY en fonction de l'énergie du rayonnement X d'un échan-
tillon de nanoparticules Co0.8/Ag0.2 (Ag : 0.9ML, et Co : 4.2ML). Ce spectre n'est pas directement
comparable à ceux de la ﬁgure 3.56 car les conditions de mesures sont diﬀérentes.
L'absorption et l'intensité de la ﬂuorescence X du Co sont proportionelles à la quantité de Co
considéré, mais elle dépendent aussi de l'environnement chimique. Par exemple les ﬁgures 3.60 (a)
et (b) permettent de comparer les spectres A-GIWAXS d'un échantillon de nanoparticules Co avant
le dépôt d'Ag, puis des nanoparticules Ag/Co obtenues après le dépôt d'Ag sur ces nanoparticules
de Co. Pour les nanoparticules de Co le fond de ﬂuorescence X est plus fort qu'après l'ajout d'Ag.
Cette évolution a été observée sur d'autres conﬁgurations similaires et démontre que l'absorption
de l'élément non résonant du nanoalliage modiﬁe le taux d'absorption de l'élément résonant, et par
conséquent l'intensité de la ﬂuorescence X.
Dans le cadre de la normalisation des spectres A-GIWAXS aux diﬀérentes énergies, les variations
observées sur les nanoparticules monométalliques de cobalt ne peuvent donc pas être directement
utilisées comme référence pour les échantillons bimétalliques.
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Figure 3.60  Mesures A-GIWAXS à diﬀérentes énergies près du seuil du Co d'un échantillon (a)
de nanoparticules de Co de 1.7 nm (1.6ML) avant le dépôt d'Ag, (b) de nanoparticules bimétalliques
Ag/Co de 2.0 nm après le dépôt d'Ag (1.2ML).




(E) de l'atome résonant
Etant donné l'ensemble des phénomènes qui dépendent de l'énergie, et la sensibilité à l'environ-




Co(E), les valeurs expérimen-
tales de ces derniers ont été estimées à partir des seuils d'absorption obtenus à l'aide des mesures
TEY.
Pour des nanoparticules supportées et aux énergies considérées, la longueur d'échappement des
électrons libérés par eﬀet photoélectrique est supérieure à la dimension des objets si bien que l'évo-
lution de la ﬂuorescence et du courant d'électron sont directement proportionnelles à la probabi-
lité d'absorption des rayons X par les électrons, et donc au coeﬃcient d'absorption µ(E) (cf. sec-
tion 3.1.4.2, page 114). Aﬁn d'extraire la partie imaginaire f
′′
du facteur de diﬀusion, la méthode
couramment utilisée consiste à faire coïncider au mieux l'évolution de l'absorption sur les valeurs
tabulées de f
′′
, et de déterminer l'évolution expérimentale du facteur f
′′
aux diﬀérentes énergies par
interpolation [213]. Ensuite, le facteur f
′
est obtenu à partir de la relation de Kramers-Kronig (cf.
page 115, relation 3.18). Cependant, la diﬃculté inhérente au calcul de cette relation est l'intégra-
tion sur toute la gamme d'énergie de 0 à l'inﬁni qui nécessite la connaissance préalable du spectre
d'absorption sur cette gamme. Il convient alors de mesurer précisément le spectre d'absorption au-
tour du seuil choisi, puis d'utiliser les valeurs tabulées de f
′′
au-delà de la plage de mesure aﬁn de
reconstituer l'ensemble du spectre. Plusieurs programmes dédiés existent, celui utilisé dans le cadre
de thèse a été développé par B. Watts [264] en langage python et est accessible librement 6.





Co obtenues à partir des mesures TEY d'un échantillon de nanoparticules bimétalliques Ag/Co
(Figure 3.56 (b)). Pour cet exemple, la chute du terme f
′
Co expérimental est un peu moins forte que
celle de f
′
tabulé. Les valeurs tabulées de f
′′
ne présentent pas de variations signiﬁcatives en dessous
du seuil d'absorption, alors que les valeurs expérimentales s'accordent davantage avec l'évolution
du fond de diﬀusion associée à la ﬂuorescence X qui est observée sur les spectres GIWAXS.
6. Le programme "kkcalc" est disponible sur le site internet suivant : https ://bitbucket.org/benajamin/kkcalc.
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Figure 3.61  Evolution en fonction de l'énergie des valeurs tabulées (en noir) et des valeurs
expérimentales (en rouge) obtenues à partir des mesures TEY d'un échantillon de nanoparticules
bimétalliques Ag/Co de (a) f
′
Co et (b) f
′′
Co.
3.6.3.2 Méthode d'analyse : extraction des contributions des atomes anomaux
Les phénomènes dépendants de l'énergie du faisceau X incident doivent donc être considérés
dans l'expression de l'intensité diﬀusée aux grands angles aﬁn d'être dissociés des informations
structurales contenues dans les mesures A-GIWAXS.
Les corrections proposées dans cette étude sont les suivantes :
1. la multiplication par un facteur d'échelle S(Ei) fonction de l'énergie du rayonnement X et
indépendant du vecteur de diﬀusion pour considérer :
• les eﬀets d'absorption des atomes anomaux et non anomaux, de l'air, de la fenêtre de Be.
• les variations de l'eﬃcacité du détecteur
2. la soustraction d'un fond uniforme en fonction de l'énergie du rayonnement C(Ei) pour con-
sidérer essentiellement le rayonnement isotrope de ﬂuorescence X.
Avec l'ajout des termes de correction, l'expression de l'intensité diﬀusée selon une décomposition
des contributions des atomes anomaux et normaux de la méthode 1 présentée dans la section 3.4.2
(cf. équation 3.45 ) s'écrit alors :
Icorr(q, Ei) = Imes(q, Ei) ∗ S(Ei)− C(Ei) (3.61)
avec :
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3.6.3.2.1 Paramètres d'aﬃnement et critère de convergence
Les mesures GIWAXS eﬀectuées à 6 (resp. 5) énergies près du seuil du Co permettent alors de
former 20 (resp. 10) systèmes linéaires diﬀérents de trois équations pour extraire les trois inconnues
|FT (q)|2, |FA(q)|2, et cos(∆φ(q)) (où ∆φ(q) = φT (q)− φA(q)) pour chaque valeur de |q|.
L'intérêt des termes de correction est alors de créer un programme d'aﬃnement qui résout l'ensem-
ble des systèmes linéaires à chaque itération, tout en ajustant les paramètres de correction jusqu'à
ce que les solutions des systèmes linéaires fournissent des valeurs identiques des termes |FT (q)|2,
|FA(q)|2 et cos(∆φ(q)), puisque ces derniers dépendent uniquement du vecteur de diﬀusion mais
pas de l'énergie du rayonnement incident.
Un critère de convergence qui répond à des contraintes mathématiques et physiques est alors
imposé. Il s'agit de la minimisation du résidu res(q) qui est obtenu en calculant les écarts des termes
|FT (q)|2, |FA(q)|2, et cos(∆φ(q)) obtenus pour chaque triplet d'énergie (Ei,Ej ,Ek) par rapport à la
















• |FT (q)|2 : est la moyenne des |FT(ijk)(q)|2 obtenus pour chacun des triplets d'énergies (Ei,Ej ,Ek)
• |FA(q)|2 : est la moyenne des |FA(ijk)(q)|2
• cos(∆Φ(q))) : est la moyenne des cos(∆Φ(ijk)(q))
• ωijk(q) : est un terme de pondération qui peut être appliqué à chaque triplet d'énergies.
Les contraintes imposées lors de la résolution du système linéaire sont les suivantes :
• |FT (q)|2 > 0, sinon la valeur attribuée au point q considéré est nulle
• |FA(q)|2 > 0, sinon la valeur attribuée au point q considéré est nulle
• −1 < cos(∆Φ(q)) < 1, sinon :
• Si cos(∆Φ(q)) < −1, la valeur attribuée est -1.
• Si cos(∆Φ(q)) > 1, la valeur attribuée est 1.
Pour l'exploitation des spectres A-GIWAXS expérimentaux, la convergence des systèmes néces-
site :
1. Un ajustement manuel préalable des facteurs d'échelle S(Ei) et des fonds uniformes C(Ei) de
sorte à "ranger" les spectres aux diﬀérentes énergies dans l'ordre théorique liés uniquement
aux variations du facteur de diﬀusion atomique des atomes anomaux.
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2. Un nombre suﬃsant de spectres à diﬀérentes énergies et une statistique de mesure élevée qui
sont essentielles à la résolution des systèmes
3. Une pondération par le déterminant du système linéaire (3x3). Les triplets d'énergies pour




sont les plus faibles présentent une valeur du détermi-
nant le plus faible et fournissent des évolutions des paramètres |FT (q)|2, |FA(q)|2, et cos(∆φ(q))
particulièrement bruitées qui aﬀectent la valeur moyenne. Une pondération par le déterminant
permet de privilégier les triplets pour lesquels les eﬀets anomaux sont les plus forts, et garantit
une meilleure séparation des contributions anomales et normales.
3.6.3.2.2 Exemple détaillé à partir des mesures expérimentales
Les spectres A-GIWAXS au seuil du Co et sans correction, soit Imes(q, Ei), d'un échantillon de
nanoparticules AgCo d'une taille moyenne de l'ordre de 2 nm sont présentés sur la ﬁgure 3.62 (a).
Ces spectres présentent un "ordre" en énergie inversé par rapport aux seules variations du facteur
atomique du cobalt avec l'énergie.
Figure 3.62  (a) Spectres A-GIWAXS mesurés (Imes(q, Ei)) au seuil du Co pour un échantillon
de nanoparticules Ag0.4Co0.6 de 2 nm. (b) Spectres A-GIWAXS corrigés (Icorr(q, Ei)) à l'aide de
la soustraction des fonds uniformes C(Ei) (c) et des facteurs d'échelle S(Ei) (d) aux diﬀérentes
énergies.
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1. Ces spectres sont d'abord corrigés manuellement à l'aide d'un premier jeu de paramètres
S(Ei) et C(Ei) (Figure 3.62 (b)). Etant donné, que ces paramètres sont ajustables au cours
de l'aﬃnement, il s'agit uniquement de débuter avec des spectres qui présentent une évolu-
tion avec l'énergie davantage en accord avec la théorie aﬁn d'optimiser la convergence lors
de l'aﬃnement. Le choix de ces paramètres n'est pas univoque et constitue seulement une
condition initiale a priori cohérente.
2. L'aﬃnement est ensuite eﬀectué en libérant successivement un ou plusieurs paramètres en
fonction du résultat du résidu, jusqu'à ce que la valeur du résidu soit minimisée et stable
et que l'évolution des paramètres ﬁnaux S(Ei) et C(Ei) soit cohérente. En particulier, leur
évolution doit être monotone avec l'énergie. Les fonds uniformes C(Ei) doivent croître avec
l'énergie aﬁn de tenir compte de l'augmentation du fond de ﬂuorescence expérimental lors de
leur soustraction à Imes(q, Ei). Cette croissance doit être d'autant plus forte que l'énergie est
proche du seuil pour être en accord avec les variations de l'intensité de ﬂuorescence observées
expérimentalement. Les facteurs S(Ei) doivent décroître avec l'énergie aﬁn de compenser les
eﬀets d'absorption qui sont plus forts à basse énergie. Les valeurs ﬁnales des paramètres
obtenus pour cet exemple sont présentés sur les ﬁgures 3.62 (c) et (d).
Figure 3.63  Evolution en fonction de q des termes (a) |FT (q)|2, (b) |FA(q)|2, (c) cos(∆φ(q))
obtenus pour chaque triplet d'énergies (Ei,Ej ,Ek) et (d) les valeurs du déterminant du système
linéaire associé à chaque triplets. Sur les ﬁgures (a) et (b), le code couleur est le même que sur
les ﬁgures (c) et (d). Les cinq triplets d'énergies indiqués en italique et soulignés (resp. en gras)
correspondent aux valeurs des déterminants les plus faibles (resp. les plus élevés).
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Les termes |FT (q)|2, |FA(q)|2, et cos(∆φ(q)) issus de cet aﬃnement pour chaque triplet d'énergie
sont présentés sur les ﬁgures 3.63 (a), (b), et (c). Les valeurs du déterminant des diﬀérents systèmes
linéaires sont reportés sur la ﬁgure 3.63 (d). Le spectre des ﬁgures 3.63 (a), (b), et (c) le plus bruité
correspond au triplet d'énergie (7605 eV, 7635 eV, 7665 eV) dont les valeurs du déterminant sont les
plus faibles.
En comparaison, uniquement les spectres associés aux cinq triplets dont les déterminants sont les
plus élevés (indiqués en gras sur la ﬁgure 3.63 (d)) sont représentés sur les ﬁgures 3.64 (a), (b), et (c).
Pour ces triplets, les spectres sont signiﬁcativement moins bruités et l'information est exploitable,
c'est pourquoi les termes moyens (|FT (q)|2, |FA(q)|2 et cos(∆Φ(q))) présentés sur les ﬁgures 3.64
(d), (e), (f) sont calculés grâce à la moyenne pondérée par les déterminants des diﬀérents triplets
d'énergie. Suite à cet aﬃnement, les valeurs de cos(∆φ(q)) sont bien comprises dans l'intervalle
[-1 ;1]. |FT (q)|2 et |FA(q)|2 présentent des proﬁls compatibles avec des facteurs de structure. Comme
les variations d'intensité associées à l'eﬀet anomal sont faibles par rapport à l'intensité maximum
des pics de diﬀusion, le proﬁl de |FA(q)|2 est bruité.
|FT (q)|2 contient les contributions non anomales de l'Ag, du Co et du substrat. En particulier,
le pic de diﬀusion de la silice amorphe autour de 15 nm−1 est uniquement observé sur le spectre de
|FT (q)|2. Le spectre |FA(q)|2 est associé aux contributions anomales des atomes de Co. Son proﬁl
et la position moyenne de son pic principal sont diﬀérents de ceux de |FT (q)|2. De plus, |FA(q)|2 est
piqué sur une position en q proche de la position caractéristique des paires Co-Co. Ces diﬀérences
indiquent que les nanoparticules ne présentent pas un état de mélange homogène des métaux dans
le cas de cet exemple.
Figure 3.64  Evolution en fonction de q des termes (a) |FT (q)|2, (b) |FA(q)|2 et (c) cos(∆φ(q))
obtenus pour les cinq triplets d'énergie (Ei,Ej ,Ek) dont les valeurs du déterminant du système
linéaire sont les plus élevées. Evolution en fonction de q des termes moyens (d) |FT (q)|2, (e) |FA(q)|2
et (f) cos(∆Φ(q)).
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Figure 3.65  (a) Spectres A-GIWAXS corrigés (Icorr(q, Ei)) obtenus après aﬃnement à l'aide des
valeurs ﬁnales des fonds uniformes C(Ei) et des facteurs d'échelle S(Ei) présentés sur les ﬁgures 3.62
(c) et (d). (b) Spectres A-GIWAXS reconstruits (Icalc(q, Ei)) à partir des termes moyens extraits
de la procédure d'aﬃnement. (c) Diﬀérence entre les spectres A-GIWAXS corrigés après aﬃnement
et les spectres reconstruits (Icorr(q, Ei) - Icalc(q, Ei)).
Enﬁn les spectres GIWAXS reconstruits (Icalc(q)) aux diﬀérentes énergies à l'aide des valeurs de
|FT (q)|2, |FA(q)|2 et cos(∆Φ(q)) sont présentés sur la ﬁgure 3.65 (b). Les diﬀérences entre ces spec-
tres reconstruits et les spectres expérimentaux corrigés Icorr(q) après aﬃnement sont négligeables
et indiquent que les termes moyens extraits sont cohérents (Figure 3.65(c)).
3.6.3.2.3 Diﬃcultés de l'analyse quantitative
Selon les échantillons étudiés et les réglages expérimentaux, l'extraction des termes |FT (q)|2,
|FA(q)|2 et cos(∆Φ(q)) reste plus ou moins délicate. La convergence du système n'est pas toujours
atteinte et la procédure d'aﬃnement est souvent "bloquée" dans des minima locaux. Aﬁn de déblo-
quer la situation, il est nécessaire de tester manuellement la libération successive des diﬀérents
paramètres d'aﬃnement et d'essayer de les libérer dans des ordres diﬀérents, puis d'eﬀectuer de
nombreux aller-retour entre ces diﬀérents paramètres jusqu'à sortir d'un minimum local et favoriser
la minimisation du résidu.
Plusieurs études sur l'extraction d'informations quantitatives à partir des mesures A-GIWAXS
soulignent la diﬃculté de la résolution des systèmes linéaires en raison des eﬀets anomaux faibles par
rapport à l'intensité totale des pics de diﬀusion. En raison de ces faibles variations, le déterminant
est souvent très proche de zéro et le système linéaire est dit "mal-conditionné" [265],[219], si bien
que la convergence des solutions du système est diﬃcile, et que les paramètres extraits sont très
sensibles aux moindres perturbations autres que les eﬀets anomaux.
3.6.3.2.4 Analyse qualitative des mesures GIWAXS
Si l'extraction d'informations quantitatives est délicate, une comparaison de l'évolution globale des
proﬁls de diﬀusion et des ratios d'intensité des diﬀérents pics aux diﬀérentes énergies peut permettre
d'identiﬁer les contributions majoritairement attribuables aux atomes anomaux [266],[267],[268].
Pour les systèmes bimétalliques AB où les distances caractéristiques des paires homoatomiques A-A
et B-B sont suﬃsamment distinctes, il peut alors être possible d'identiﬁer si les métaux présentent
plutôt une tendance au mélange ou à la ségrégation, même si la conﬁguration chimique exacte reste
indéterminée.
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Dans le cadre de cette étude, lorsque la procédure d'aﬃnement n'a pas abouti, certains spectres
A-GIWAXS sont exploités qualitativement en comparant la forme des spectres et les ratios des
pics aux diﬀérentes énergies. Pour observer ces variations, les spectres sont superposés au mieux
à l'aide d'un facteur d'échelle et d'un fond constant. Par exemple, la ﬁgure 3.66 correspond à
la superposition simple des spectres d'un échantillon de nanoparticules Ag0.4Co0.6 de 3.5 nm après
recuit. Une variation d'intensité majoritairement localisée près de la réﬂexion (111) du Co fcc massif
permet d'identiﬁer la part des atomes de Co au signal de diﬀusion. La diﬀusion anomale est cruciale
ici car la réﬂexion (200) de l'Ag fcc est proche de la réﬂexion (111) du Co fcc si bien qu'elle permet de
dissocier les informations purement structurales des informations chimiques sur l'état de mélange ou
de ségrégation des métaux. Néanmoins, cette superposition permet juste de visualiser les variations
d'énergie pour identiﬁer les contributions majoritaires des paires Co-Co et Ag-Co, mais elle ne
garantit pas une normalisation correcte. En particulier, les termes |FT (q)|2, |FA(q)|2, et cos(∆φ(q))
extraits à partir de cette normalisation sont tous très diﬀérents en fonction des triplets d'énergies
choisis, alors que ces termes sont théoriquement indépendants de l'énergie, et uniquement fonction
du vecteur de diﬀusion ~q.
Figure 3.66  Superposition sur le fond de diﬀusion des spectres A-GIWAXS au seuil du K du Co




Etudes expérimentales du système AgCo
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4Ce chapitre présente l'étude expérimentale réalisée sur le nanoalliage AgCo au cours du travail de
thèse. Les nanoparticules étudiées possèdent une taille moyenne comprise entre 1.5 nm et 7 nm. Elles
sont élaborées selon la méthode décrite au chapitre 2 et sont supportées sur un substrat amorphe
de type C/SiO2/Si maintenu à température ambiante au cours de l'élaboration.
La première partie de l'étude s'intéresse au rôle du mode de dépôt, de la composition et de la
taille sur la structure, la morphologie, et l'état de ségrégation des métaux des nanoparticules AgCo,
grâce au suivi de leur croissance in-situ et en temps réel par le biais de mesures de diﬀusion des
rayons X aux petits angles et aux grands angles. Ces mesures sont réalisées en condition d'incidence
rasante, aussi bien à des énergies loin des seuils d'absorption X des métaux qu'en condition de
diﬀusion anomale. Plusieurs modes de dépôts sont alors étudiés. Les échantillons de nanoparticules
sont élaborés soit par dépôts simultanés du Co et de l'Ag (noté "Ag&Co"), soit par dépôts successifs
des métaux : Co puis Ag (noté "Ag/Co"), ou Ag puis Co (noté "Co/Ag").
La deuxième partie du chapitre consiste à déterminer les eﬀets du recuit thermique à diﬀérentes
températures sur les paramètres morphologiques et structuraux des nanoparticules AgCo, ainsi que
sur la tendance au mélange ou à la ségrégation des métaux. Les recuits thermiques sont réalisés
in-situ, et l'évolution de l'état des nanoparticules est également suivie en temps réel par diﬀusion
des rayons X. Le rôle de la taille et de la composition sur d'éventuelles transitions de la structure
géométrique et de la conﬁguration chimique des particules induites par activation thermique est
analysé.
Les diﬀérents résultats sont ensuite confrontés aux calculs théoriques existants sur le nanoal-
liage AgCo, et comparés et mis en perspective par rapport aux travaux expérimentaux antérieurs
rapportés dans la littérature. Ces travaux peuvent porter sur des procédés d'élaboration et des
conditions environnementales plus ou moins proches de celles de cette étude, aﬁn d'évaluer l'inﬂu-
ence de la méthode de préparation et des vitesses de croissance sur d'éventuels blocages cinétiques
conditionnant la conﬁguration chimique des particules.
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4Précisions expérimentales :
Les expériences de diﬀusion des rayons X sont réalisées sur la ligne de lumière SixS du synchrotron
SOLEIL. Néanmoins, les mesures ne sont pas toutes eﬀectuées dans les mêmes conditions d'énergie
et d'incidence du faisceau de rayons X, ni collectées à l'aide des mêmes détecteurs. Les échantillons
élaborés durant une campagne d'expériences consacrée au suivi de la morphologie et de la structure
des nanoparticules au cours de leur croissance ont été étudiés à 16 000 eV pour obtenir un signal
de diﬀusion suﬃsamment intense en un temps d'acquisition réduit, et aﬁn que l'encombrement
expérimental des détecteurs permette de mesurer simultanément l'intensité diﬀusée aux petits et
aux grands angles. Ces mesures ont permis d'établir les tendances globales associées aux eﬀets de
la cinétique et de la composition sur le nanoalliage AgCo, et de sélectionner quelques systèmes à
étudier lors des expériences de diﬀusion anomale qui sont très coûteuses en temps de faisceau et
d'analyse. Les mesures de diﬀusion anomale sont collectées à plusieurs énergies sous le seuil K du
Co (7709 eV). La référence du signal du substrat est mesurée à chaque énergie. La croissance des
nanoparticules est suivie grâce à la diﬀusion aux grands et aux petits angles collectée à énergie
constante (E2 = 7635 eV). La diﬀusion anomale aux grands angles est mesurée à la ﬁn du dépôt du
premier métal puis du second dans le cas des dépôts successifs, ou à la ﬁn du dépôt dans le cas des
dépôts simultanés. L'ensemble des spectres GIWAXS et GISAXS est présenté après soustraction
du signal de référence du substrat. Les spectres A-GIWAXS sont présentés avec la contribution du
substrat.
Les quantités de matière annoncées au cours du dépôt des métaux, ainsi que la composition
moyenne des nanoparticules, sont déterminées à partir de mesures de spectroscopie par rétrodiﬀusion
Rutherford (RBS) qui sont eﬀectuées ultérieurement sur les diﬀérents échantillons. L'incertitude sur
les quantités de matière déterminées est de l'ordre de 5% à 7%. En outre, des analyses ex-situ par
microscopie électronique en transmission complètent les informations obtenues sur la morphologie,
la structure, et la conﬁguration chimique des agrégats à partir des mesures de diﬀusion des rayons
X.
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4Les références des positions des réﬂexions de Bragg de l'Ag fcc, du Co fcc, et du Co hcp utilisées
dans ce chapitre et issues des tables de diﬀraction internationales JCPDS sont récapitulées dans les
tableaux ci-après :
h k l q(nm-1) dhkl(nm) Intensité
1 1 1 26.63 0.236 100
2 0 0 30.75 0.204 50
2 2 0 43.49 0.145 35
3 1 1 51.00 0.123 41
2 2 2 53.27 0.118 12
4 0 0 61.51 0.102 5
3 3 1 67.03 0.094 15
Tableau 4.1  Réﬂexions de Bragg de l'Ag fcc de paramètre de maille a=0.4086 nm (JCPDS card
070483).
h k l q(nm-1) dhkl(nm) Intensité (%)
1 1 1 30.70 0.205 100
2 0 0 35.45 0.177 49
2 2 0 50.14 0.125 32
3 1 1 58.79 0.107 36
2 2 2 61.40 0.102 10
4 0 0 70.90 0.089 4
Tableau 4.2  Réﬂexions de Bragg du Co fcc de paramètre de maille a=0.3545 nm (JCPDS card
150806).
h k l q(nm-1) dhkl(nm) Intensité (%)
1 0 0 28.99 0.216 24
0 0 2 30.95 0.202 26
1 0 1 32.86 0.191 100
1 0 2 42.41 0.148 15
1 1 0 50.21 0.125 17
1 0 3 54.73 0.115 19
2 0 0 57.97 0.108 3
1 1 2 58.97 0.107 19
2 0 1 60.00 0.105 13
0 0 4 61.91 0.102 3
Tableau 4.3  Réﬂexions de Bragg du Co hcp de paramètres de maille a=0.2503 nm et c=0.406 nm
(JCPDS card 050757).
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Les diﬀérents échantillons étudiés sont récapitulés dans le tableau 4.4 ci-dessous :.
Nomenclature
Ê Ë Ì Í Î Ï
Ag0.4/Co0.6 Ag0.4&Co0.6 Co0.8/Ag0.2 Co0.8/Ag0.2 Co0.7/Ag0.3 Ag0.2&Co0.8
Type de
Co puis Ag Ag + Co Ag puis Co Ag puis Co Ag puis Co Ag + Co
dépôt
Qtotale 2.8ML 3.2ML 6.5ML 5.1ML 7.2ML 5.1ML
(±5%)
QAg 1.2ML 1.2ML 1.1ML 0.9ML 2.4ML 1.1ML
(±5%)
QCo 1.6ML 2.0ML 5.4ML 4.2ML 4.8ML 4.0ML
(±5%)
[Ag]
43% 37% 17% 18% 33% 21%
(±5%)
Dmoy 2.1 nm 2.4 nm 3.5 nm 2.9 nm 4.0 nm 2.6 nm
σD/D 0.30 0.30 0.25 0.24 0.30 0.20
dpart
(part.cm-2)
C÷urs : 1.3 1013 - 1.1 1013 8.2 1012 5.7 1012 -
NPs AgCo : 1.3 1013 1.2 1013 6.3 1012 8.2 1012 4.0 1012 1.2 1013
Recuits
200C - 100C - 100C 100C
300C - 200C - 200C 200C
400C - 300C - 300C 300C
Mesures
croissance croissance croissance croissance croissance croissance
anomal - - anomal - -
Energie 7 keV 7 keV 16 keV 7 keV 16 keV 16 keV
Tableau 4.4  Caractéristiques des diﬀérents échantillons de nanoparticules AgCo étudiés. La pre-
mière ligne correspond à la nomenclature simpliﬁée des échantillons qui est utilisée dans la suite
de l'étude. Qtotale (resp. QAg et QCo) représente la quantité de matière totale (resp. d'Ag et de
Co) de l'échantillon, et [Ag] correspond à la composition en Ag. Dmoy est le diamètre moyen de la
distribution de nanoparticules AgCo à la ﬁn de la croissance à RT, σD/D est l'écart type relatif
du diamètre moyen, et dpart représente la densité de nanoparticules. Quelle que soit la nature du
métal : 1ML est considérée égale à 1.5 1015at.cm-2. "Recuits" correspond aux températures des
recuits eﬀectués sur les particules, "Mesures" correspond aux mesures de diﬀusion des rayons X
eﬀectuées, et "Energie" est l'énergie à laquelle les mesures de diﬀusion des rayons X sont réalisées.
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4.2.1 Croissance par dépôts successifs : Ag/Co
4.2.1.1 Croissance des c÷urs monométalliques de Co
Les nanoparticules (NPs) monométalliques de Co, appellées c÷urs de Co, sont élaborées par
dépôt d'atomes de cobalt à un ﬂux de 0.33 1015at. cm-2.h-1 jusqu'à une quantité de matière ﬁnale
de 1.6ML, soit 2.4 1015at. cm-2.
Figure 4.1  (a) Image 2D de l'intensité diﬀusée aux petits angles en incidence rasante par les
c÷urs de Co à la ﬁn de leur croissance. (b) (resp. (c)) Proﬁl de l'image GISAXS dans la direction
parallèle Qy (resp. perpendiculaire Qz) au plan du substrat.
Les proﬁls des mesures GISAXS à la ﬁn du dépôt sont présentés sur la ﬁgure 4.1. La simulation
des spectres GISAXS est diﬃcile. Les résultats de thèse de N. Bouet [175] ont démontré que le
cobalt présente un angle de mouillage faible sur la couche de carbone, ce qui entraîne un taux de
couverture important du Co et induit une forte coalescence des nanoparticules. Les nanoparticules
de Co sont alors ramiﬁées même pour de faibles quantités de matière (cf. chapitre 2, Figure 2.5 (a)),
si bien que le modèle de particules isolées des simulations GISAXS convient peu. Les informations
sur D et Λ extraites du proﬁl GISAXS dans la direction QY sont alors à considérer avec précaution.
Les paramètres des simulations indiquent que les c÷urs de Co possèdent un diamètre moyen D
de (1.2 ± 0.4) nm selon une distribution unimodale d'écart type relatif (σD/D) égale à 0.3. La
distance interparticule Λ est de (1.9 ± 0.8) nm et correspond à une densité de particules élévée :
2.7 1013 part. cm-2. Le rapport d'aspect H/D est de 0.9 et indique une hauteur moyenne H de
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(1.1 ± 0.4) nm. La valeur élevée du rapport d'aspect provient probablement d'une erreur sur le
diamètre D en raison de la ramiﬁcation des objets. Pour des particules de petites tailles, il est
moins évident de décorréler la part du facteur de forme des nanoparticules de celle du facteur de
structure du fait de la faible gamme en q observable dans nos conditions de mesure. L'écart entre
la quantité de matière calculée à partir de ces paramètres morphologiques et celle mesurée par RBS
est de l'ordre de 10%.
Figure 4.2  (a) Evolution de l'intensité diﬀusée aux grands angles en incidence rasante au cours
de la croissance des c÷urs de Co. (b) Décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS
en ﬁn de croissance (1.6ML de Co).
Les spectres de diﬀusion aux grands angles (GIWAXS) de la ﬁgure 4.2 (a) présentent l'évolution
structurale des c÷urs au cours du dépôt. D'après les positions caractéristiques des réﬂexions de
Bragg des diﬀérentes phases cristallines du Co massif, le signal GIWAXS en ﬁn de croissance n'est
signiﬁcatif ni d'une organisation structurale fcc, ni d'un arrangement hcp (Figure 4.2 (b)). La
décomposition en courbes lorentziennes de ce spectre indique la présence d'un pic principal de
diﬀusion localisé autour de 31.27 nm−1, ainsi qu'une faible contribution qui s'étend sur une large
gamme autour de 54.5 nm−1 (Figure 4.2 (b)). Le pic de diﬀusion à 31.27 nm−1 qui est attribué à la
diﬀusion des paires Co-Co à courtes distances correspond à une distance moyenne entre les plans
denses de 0.201 nm, soit à une contraction inférieure à 2% par rapport au Co fcc (d(111)Cofcc =
0.205 nm) et à une contraction inférieure à 1% par rapport au Co hcp (d(002)Cohcp = 0.202 nm).
Ces contractions sont faibles par rapport à celles imposées par des géométries non-périodiques
icosaédriques qui sont de l'ordre de 6% pour des tailles de 2 à 3 nm [32], excepté lorsque les particules
présentent de nombreuses fautes d'empilement [117], [26]. Les simulations des spectres GIWAXS de
modèles de nanoparticules de Co de géométries Ih, Dh, et TOh présentent des proﬁls diﬀérents du
spectre expérimental (Figure 4.3 (a)). En outre, le pic de diﬀusion peu intense et situé à des valeurs
de vecteur d'onde élevées est signiﬁcatif de l'absence d'ordre à grande distance. Seul un ordre local
paraît présent. Finalement, ce désordre structural est proche de celui d'un matériau amorphe, et
loin d'une structure cristalline même en introduisant des défauts, ou des structures non-périodiques.
Un ajustement satisfaisant des données expérimentales a été obtenu à partir de la simulation d'un
modèle de nanoparticules Ih présentant un désordre élevé induit par la température (l'équivalent
d'un recuit à haute température suivi d'une trempe, Figure 4.3 (b)).
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Figure 4.3  (a) Spectres GIWAXS des nanoparticules de Co de 1.2 nm et simulations GIWAXS
calculées à partir de modèles rigides de particules de Co de géométrie Ih, Dh, et TOh d'une taille
de l'ordre de 1.4 nm. (b) Spectres GIWAXS des nanoparticules de Co et la simulation obtenue à
partir d'une distribution gaussienne de nanoparticules de Co centrée sur une taille de 147 atomes
(∼1.5 nm) et présentant un désordre élevé induit par la température après une trempe à RT. Ce
modèle est obtenu à partir de simulations Monte Carlo (cf. 2.3).
Figure 4.4  (a) (resp. (b)) Proﬁls des mesures GISAXS dans la direction parallèle (resp. perpendi-
culaire) au plan du substrat pour les c÷urs de Co à RT de l'échantillon précédent (en orange) et
de l'échantillon de c÷urs de Co Ê recuits à 200C (en vert), ainsi que les spectres simulés associés
(en bleu).
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Recuit à 200C des c÷urs de Co :
Pour éviter de faire un dépôt d'Ag sur des particules ramiﬁées, il est nécessaire d'eﬀectuer un
recuit des échantillons de Co aﬁn d'obtenir des c÷urs de Co suﬃsamment isolés et de forme plus
isotrope (cf. chapitre 2, ﬁgure 2.5 (a) et (b)). La température de recuit doit fournir une mobilité
atomique suﬃsante pour que la diﬀusion des atomes (mûrissement d'Ostwald : chapitre 1) et des
particules (coalescence dynamique : chapitre 1) permette de former des c÷urs de Co plus gros et de
diminuer la densité des particules. Cependant, une température de recuit trop élevée peut augmenter
considérablement la distance interparticule si bien que le dépôt des atomes d'Ag pourrait conduire
à la formation de particules monométalliques situées entre les particules de Co. La température de
recuit permettant de répondre à ces critères est de 200C.
L'échantillon précédemment étudié durant la croissance des c÷urs de Co à RT est comparé à un
échantillon élaboré in-situ dans les mêmes conditions de dépôt, présentant une quantité de matière
équivalente, et recuit à 200C. C'est sur ces c÷urs de Co (notés Ê Co) recuits à 200C pendant
1h30, puis refroidis jusqu'à la température ambiante à une vitesse de l'ordre de 5C par minute,
que sera eﬀectué le dépôt d'Ag étudié ci-après.
Les simulations des spectres GISAXS des c÷urs de Co recuits (Ê), après retour à température
ambiante, indiquent que la taille des c÷urs (1.7 nm ± 0.5 nm) et la distance interparticules (2.8 nm ±
1.2 nm) sont plus grandes que pour les c÷urs de Co non recuits étudiés à la ﬁn de la croissance (Figure
4.4). La dispersion en taille est légèrement réduite pour les c÷urs de Co recuits (Ê) (σD/D=0.27).
Le rapport d'aspect H/D est de 0.8 et correspond à une hauteur des particules de (1.4 ± 0.4) nm.
Ces résultats des simulations sont compatibles avec la quantité de Co déterminée par RBS (écart :
∼10%). Grâce au recuit, la densité des c÷urs (Ê) est donc deux fois plus faible (1.3 1013 part.cm-2)
que celle des c÷urs à RT, et la distance bord à bord entre les objets est de l'ordre de 1 nm. De plus,
la densité des c÷urs (Ê) reste supérieure au taux de nucléation des atomes d'Ag [26], ce qui est
favorable à la formation de particules bimétalliques et non d'agrégats purs en Ag durant le dépôt
de ce dernier.
Figure 4.5  (a) Spectres GIWAXS des c÷urs de Co à RT étudiés précédemment (en orange)
et de l'échantillon de c÷urs de Co Ê recuits à 200C (en vert), et la décomposition en courbes
lorentziennes associée (en bleu). Les pics de diﬀraction très ﬁns sont ceux du support échantillon en
Ta qui apparaissent sur les spectres GIWAXS de certains échantillons.
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Le proﬁl du spectre GIWAXS des c÷urs de Co recuits (Ê) à 200C après retour à température
ambiante est proche de celui des c÷urs de Co non recuits de l'échantillon précédent (Figure 4.5), et
les largeurs à mi-hauteur du pic de diﬀusion sont comparables : FWHMCo NPs à RT = (6.1±0.1) nm-1,
et FWHMCo NPs recuites = (5.7± 0.1) nm-1 (Tableau 4.5). Les c÷urs de Co recuits présentent aussi
une structure très désordonnée. La position du pic principal de diﬀusion des c÷urs de Co recuits
(Ê) est légèrement inférieure à celle de l'échantillon des c÷urs non recuits. Cette variation peu
signiﬁcative, étant donné la largeur à mi-hauteur du pic, peut résulter d'un léger relâchement des
contraintes lié à l'eﬀet de taille.







Tableau 4.5  q1 et FWHM1 sont la position et la largeur à mi-hauteur du pic principal de diﬀusion
obtenues à partir des décompositions en courbes lorentziennes des spectres GIWAXS de l'échantillon
de c÷urs de Co non recuits (Co NPs à RT) et de l'échantillon de c÷urs de Co Ê recuits à 200C.
4.2.1.2 Dépôt d'atomes d'Ag sur les c÷urs de Co : Ê Ag0.4/Co0.6
Le dépôt d'atomes d'Ag sur les c÷urs de Co (Ê) recuits à 200C s'eﬀectue à un ﬂux de
0.44 1015at. cm-2.h-1 jusqu'à une quantité ﬁnale d'argent équivalente à 1.17ML soit 1.76 1015at. cm-2.
En ﬁn de croissance, la quantité de matière totale de cet échantillon de nanoparticules d'Ag/Co est
de 4.2 1015at. cm-2 et la composition ﬁnale en Ag est de 43%, noté Ê Ag0.4/Co0.6.
Figure 4.6  Proﬁls des mesures GISAXS dans les directions parallèle (a) et perpendiculaire (b)
au plan du substrat des c÷urs de Co à RT (en orange), des c÷urs de Co (Ê) recuits à 200C (en
vert), et des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 (Ê) en ﬁn de croissance (en rose), ainsi que les spectres
simulés (en bleu).
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A la ﬁn du dépôt, les mesures GISAXS mettent en évidence la présence de nanoparticules bimé-
talliques d'AgCo. La meilleure simulation est obtenue pour des objets qui présentent une taille
moyenne de (2.0± 0.7) nm avec une dispersion en taille σD/D de 0.3, et qui sont donc plus grosses
que les c÷urs de Co après recuit (Figure 4.6 et Tableau 4.6). Le rapport d'aspect est conservé (H/D
= 0.8) et la hauteur des nanoparticules est de (1.7 ± 0.6) nm. De plus, la distance interparticule
est inchangée (Λ = 2.8 nm±1.3 nm) ce qui garantit que le dépôt d'Ag n'induit pas la formation de
nouveaux sites de nucléation qui indiqueraient la présence d'agrégats monométalliques d'Ag. Etant
donné la petite taille des nanoparticules AgCo et la dispersion en taille élevée, les simulations ne
permettent pas de distinguer les diﬀérents modèles de conﬁguration chimique (c÷ur-coquille, allié).
De plus, la simulation dans la direction Qz est imparfaite, si bien que les estimations du rapport
d'aspect H/D et de la hauteur des nanoparticules sont qualitatives.
D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
Co NPs
1.2 0.90 1.1 0.30 1.9 2.7 1013 10%
à RT
Ê Co NPs
1.7 0.80 1.4 0.27 2.8 1.3 1013 10%
après recuit
Ê Ag0.4/Co0.6 2.0 0.80 1.7 0.30 2.8 1.3 10
13 6%
Tableau 4.6  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart entre
la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir des paramètres de la simulation.
Figure 4.7  Evolution des mesures GIWAXS au cours du dépôt d'Ag sur les c÷urs de Co (Ê)
jusqu'à une quantité d'Ag de 1.17ML (Ê Ag0.4/Co0.6).
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Figure 4.8  (a) Spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 (en rose) et la somme (en bleu)
des quatre courbes lorentziennes (en pointillés) permettant de décomposer le spectre GIWAXS.
Évolution en fonction de la quantité d'Ag déposée (b) de la position q1 , (c) de la largeur à mi-
hauteur FWHMpic 1, et (d) de l'intensité intégrée (aire sous la courbe) de la lorentzienne 1 obtenue
à partir de la décomposition lorentzienne des spectres GIWAXS à diﬀérentes étapes du dépôt d'Ag
sur les c÷urs de Co recuits. Les barres d'erreur sur l'intensité intégrée du pic en q1 sont de l'ordre
de la taille des points.
échantillon q1 (nm-1) FWHM1 (nm-1) q2 (nm-1 FWHM2 (nm-1)
Ê Ag0.4/Co0.6 27.38 4.0 31.09 4.2
Tableau 4.7  q1 (resp. q2) et FWHM1 (resp. FWHM2) sont la position et la largeur à mi-hauteur de
la courbe lorentzienne 1 (resp. 2) de la décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS
à la ﬁn de la croissance des nanoparticules.
L'évolution structurale des nanoparticules au cours du dépôt d'Ag est suivie grâce aux mesures
GIWAXS (Figure 4.7). L'apport des atomes d'Ag entraîne l'apparition de nouvelles contributions
au signal de l'intensité diﬀusée. Elles sont majoritairement localisées à des vecteurs de diﬀusion plus
faibles que les c÷urs de Co (q<31 nm−1), et tendent vers la position de la réﬂexion de Bragg (111)
de l'Ag massif fcc. Ces contributions sont attribuables à des paires atomiques de distances plus
grandes que celle caractéristique des paires Co-Co. Néanmoins, malgré l'apport des atomes d'Ag, la
forme asymétrique du pic de diﬀusion principal (25 nm−1<q<35 nm−1) au niveau de son ﬂanc droit
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suggère une persistance des contributions des paires Co-Co des c÷urs de cobalt initiaux. La ﬁgure
4.8 (a) représente la décomposition en courbes lorentziennes obtenue pour le spectre GIWAXS en
ﬁn de croissance et indique que le pic principal peut être décomposé en deux pics de diﬀusion dont la
position moyenne de l'un est identique à celle des c÷urs de Co initiaux (q2 = 31.09 nm
−1), alors que
l'autre est localisé à un vecteur de diﬀusion plus petit (q1 = 27.38 nm
−1). La contribution en q1 est
caractéristique de la position du pic principal des nanoparticules monométalliques d'Ag d'une taille
de 1.5 à 3 nm, obtenues dans notre groupe, qui présentent une contraction de la distance moyenne
entre les plans denses par rapport à l'Ag fcc massif [26].
Les ﬁgures 4.8 (b), (c), et (d) représentent respectivement l'évolution de la position q1, de la largeur
à mi-hauteur (FWHMpic 1), et de l'aire de la lorentzienne 1 obtenues à partir de la décomposition
à l'aide de courbes lorentziennes des spectres GIWAXS à diﬀérentes étapes du dépôt d'Ag. Cette
décomposition est eﬀectuée dans l'hypothèse où la position q2 et l'aire de la lorentzienne centrée en
q2 sont identiques à celles obtenues à la ﬁn du dépôt. L'aire du pic en q1 augmente avec la quantité
d'Ag. Au début de la croissance, la largeur à mi-hauteur du pic en q1 diminue au fur et à mesure
du dépôt et sa position évolue vers de plus faible valeurs de q. Elle se rapproche de la position
caractéristique des nanoparticules d'Ag avec une contraction de la distance interatomique moyenne
de 3% par rapport à l'Ag massif fcc. Ceci suggère que les distances Ag-Ag sont de moins en moins
contraintes par l'arrangement atomique du domaine de Co sur lequel l'Ag se dépose. La diminution
de la largeur à mi-hauteur du pic en q1 témoigne de la formation de domaines d'Ag dont la taille
augmente au cours du dépôt.
Figure 4.9  Spectre GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6, des c÷urs de Co recuits avant
dépôt de l'Ag, et d'un modèle de nanoparticules monométalliques d'Ag de géométrie Ih issu de
simulations Monte Carlo (cf. 2.3). I(Ag0.4/Co0.6) - I(Co recuits) est le proﬁl d'intensité obtenu après
la soustraction du spectre des c÷urs de Co au signal GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6.
Dans l'hypothèse où les c÷urs de Co sont conservés au cours du dépôt d'Ag, il est possible
de soustraire le signal GIWAXS des c÷urs de Co initiaux au signal GIWAXS des nanoparticules
Ag0.4/Co0.6 à la ﬁn du dépôt (Figure 4.9). Dans ce cas, le proﬁl de l'intensité restante est très proche
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de la simulation du spectre GIWAXS pour un modèle de nanoparticules monométalliques d'Ag. Ce
résultat suggère que les interfaces Ag/Co dans les nanoparticules sont peu cohérentes, et que l'état
de ségrégation de l'Ag correspond à la formation de domaines monométalliques tridimensionnels
(3D). Pour ces nanoparticules de 2 nm avec une composition en Ag de 40%, l'intensité et le proﬁl
du pic de diﬀusion en q1 permettent d'exclure une ségrégation de surface de l'Ag sous la forme
d'une monocouche bi-dimensionnelle (2D) uniforme en périphérie d'un domaine de Co, ce qui est
en accord avec les simulations GIWAXS pour un modèle de particules c÷ur-coquille (Co-Ag) de la
ﬁgure 3.15 dans le chapitre 3.
.
Figure 4.10  Spectres A-GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 sous le seuil K du Co (7709 eV).
Sur ces spectres A-GIWAXS le signal de diﬀusion du substrat n'est pas soustrait contrairement aux
spectres GIWAXS. Par conséquent, les pics très ﬁns qui sont associés à la diﬀraction du porte-
échantillon en Ta sont visibles sur les proﬁls.
Aﬁn d'obtenir davantage d'informations sur la conﬁguration chimique des nanoparticules
Ag0.4/Co0.6, les mesures de diﬀusion anomale aux grands angles sont réalisées sous le seuil K du Co
(7709 eV) et sont présentées sur la ﬁgure 4.10. Des variations de l'intensité diﬀusée avec l'énergie du
rayonnement incident sont majoritairement observées sur le ﬂanc droit du pic principal de diﬀusion
autour de la position associée à celle du pic des c÷urs de Co initiaux. La ﬁgure 4.11 présente les
valeurs moyennes du module au carré du facteur de structure des atomes anomaux |FA(Co)(q)|2, des
contributions non-anomales |FT (q)|2, et du terme de phase cos(ΦT (q)− ΦA(q)). Ces termes sont
extraits des mesures A-GIWAXS à l'aide de la procédure présentée dans la section 3.6.3.2. Le terme
|FA(Co)(q)|2 contient uniquement les contributions anomales des paires Co-Co au signal de diﬀusion,
tandis que le terme |FT (q)|2 contient les contributions normales (non anomales) de l'Ag, du Co et
du substrat.
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Figure 4.11  Evolution en fonction de q des termes moyens (a) |FT (q)|2, (b) cos(ΦT (q)− ΦA(q)),
(c) |FA(Co)(q)|2 extraits des mesures A-GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 sous le seuil K du
Co. La ﬁgure (d) est un agrandissement de la ﬁgure (c) sur une gamme en q plus restreinte avec la
décomposition en deux courbes lorentziennes centrées en q3 et q2. Le spectre GIWAXS des c÷urs
de Co initiaux après recuits à 200C est également reporté sur la ﬁgure.
|FA(Co)(q)|2 présente un proﬁl diﬀérent de celui de |FT (q)|2 qui conﬁrme que l'Ag et le Co
ne présentent pas un état de mélange homogène dans les nanoparticules Ag0.4/Co0.6. De plus,
|FA(Co)(q)|2 présente un pic de forme asymétrique sur son ﬂanc droit qui indique plusieurs contri-
butions. La décomposition en courbes lorentziennes de ce pic indique qu'il peut être décomposé en
deux contributions (Figure 4.11 (d)) :
1. Une contribution centrée sur la position q2 (31.1 nm-1) qui est celle des c÷urs de Co recuits
avant le dépôt d'Ag, et dont le proﬁl est similaire à celui des c÷urs de Co.
2. Une autre contribution centrée en q3 (29.4 nm-1) à une valeur de q plus faible.
La contribution en q2 suggère qu'une part des paires Co-Co n'est pas aﬀectée par le dépôt d'Ag
puisque la distance entre leurs plans denses est conservée. En revanche, les contributions minoritaires
des paires Co-Co localisées en q3 sont associées à des distances intermédiaires à celles caractéristiques
des particules monométalliques d'Ag et de Co. Elles indiquent que l'apport d'Ag aﬀecte en partie
les c÷urs de Co initiaux et entraîne une dilatation des distances entre les plans denses d'une partie
des domaines de Co qui peut correspondre à des atomes de Co situés près des interfaces Ag/Co
dans les nanoparticules.
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4.2.1.3 Conﬁguration chimique des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 (2 nm)
En résumé, le dépôt d'Ag sur les c÷urs de cobalt de 1.7 nm entraine la nucléation de domaines
tridimensionnels d'Ag en périphérie des c÷urs de Co :
• soit sous forme de particule Janus avec un unique domaine d'Ag accolé à un domaine de Co
• soit avec plusieurs domaines d'Ag en périphérie d'un domaine de Co.
Cependant, plus les domaines d'Ag seraient nombreux, plus ils seraient petits, ce qui impliquerait
une plus faible cohérence de l'Ag, et un ratio du nombre de paires Ag-Co par rapport aux paires
Ag-Ag d'autant plus élevé. La taille des domaines monométalliques ne peut pas être estimée avec
ﬁabilité à partir des largeurs à mi-hauteur des pics de diﬀusion car l'eﬀet de distribution des dis-
tances interatomiques ne peut être dissocié de celui de la taille des domaines. Étant donné la
composition des nanoparticules Ag0.4/Co0.6, la conﬁguration chimique la plus probable est la conﬁ-
guration chimique Janus. Néanmoins, la diﬀusion des rayons X apporte des informations moyennées
à l'échelle de l'échantillon, il est donc possible qu'une part des particules présentent une conﬁgura-
tion Janus et que d'autres soient éventuellement constituées de deux domaines d'Ag en périphérie
d'un domaine de Co.
Figure 4.12  Modèles des conﬁgurations chimiques possibles lors de l'élaboration de nanoparticules
d'Ag0.4/Co0.6 de 2 nm.
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4.2.2.1 Croissance des nanoparticules : Ë Ag0.4&Co0.6
La croissance des nanoparticules Ag0.4&Co0.6 s'eﬀectue par dépôts simultanés de l'argent et du
cobalt à des ﬂux respectifs de 0.44 1015at. cm-2.h-1 et 0.75 1015at. cm-2.h-1. A la ﬁn de la croissance,
la quantité de matière totale est de 3.2ML (soit 4.8 1015at. cm-2) et la composition ﬁnale en Ag est
de 37%.
La ﬁgure 4.13 présente les proﬁls des mesures GISAXS à la ﬁn de la croissance des nanoparti-
cules d'Ag0.4&Co0.6. La meilleure simulation obtenue indique que les particules possèdent un
diamètre moyen de (2.4 ± 0.8) nm avec un écart type relatif σD/D égal à 0.3. Le rapport d'aspect
H/D des objets est de 0.63, ce qui correspond à une hauteur moyenne de (1.5 ± 0.5) nm, et les
proﬁls GISAXS suggèrent que la dispersion en taille dans la direction parallèle au plan du substrat
est supérieure à celle hors du plan. Par ailleurs, la distance moyenne entre les objets est estimée à
(2.9± 1.2) nm, ce qui correspond à une densité de particules (dpart) de l'ordre de 1.2 1013 part. cm-2.
L'écart entre les quantités de matière calculées à partir de ces paramètres et les mesures RBS est
de 2%.
Figure 4.13  Proﬁls des mesures GISAXS dans la direction (a) parallèle et (b) perpendiculaire au
plan du substrat des nanoparticules d'Ag0.4&Co0.6 à la ﬁn de la croissance (en gris) comparés aux
proﬁls simulés (en bleu).
D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
Ë Ag0.4&Co0.6 2.4 0.63 1.5 0.30 2.9 1.2 10
13 2%
Tableau 4.8  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart entre
la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir des paramètres de la simulation.
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Les mesures de diﬀusion aux grands angles réalisées au cours de la croissance des nanoparticules
permettent de suivre l'évolution structurale des objets (Figure 4.14 (a)). Au début de la croissance,
les quantités de matière étudiées sont très faibles et le domaine de cohérence des nanoparticules très
petit, si bien qu'un unique pic de diﬀusion étendu sur une large gamme de vecteurs de diﬀusion est
observé entre 23 nm−1 et 33 nm−1. Il est donc diﬃcile de faire la distinction entre la formation d'un
alliage qui se traduirait par un seul pic de diﬀusion centré sur une position intermédiaire à celles
caractéristiques de l'Ag et du Co selon une loi de type Vegard [269], et une séparation de phase des
métaux qui conduirait à deux pics séparés. Par contre, à partir d'une quantité de matière équivalente
à 1.6ML, le pic principal devient de plus en plus asymétrique. Au fur et à mesure que les quantités
d'Ag et de Co augmentent, la position du maximum d'intensité tend vers la position caractéristique
de la réﬂexion (111) de l'Ag fcc massif, et l'épaulement sur le ﬂanc droit du pic s'accentue. A la
ﬁn du dépôt, la décomposition du spectre GIWAXS à l'aide de courbes lorentziennes (Figure 4.14
(b)) permet de distinguer deux pics comme lors de l'étude de l'échantillon précédent. Le premier
est localisé en q1 = 27.22 nm
−1. Sa position est caractéristique de celle du pic de diﬀusion principal
des nanoparticules d'Ag monométalliques [26], alors que le second pic localisé en q2 = 30.90 nm
−1
est situé entre la position caractéristique des c÷urs monométalliques de Co de l'échantillon Ê Co
(31.09 nm−1) et celle de la réﬂexion (111) du Co fcc massif (30.70 nm−1). Ce comportement n'est
pas compatible avec la formation d'un alliage (au moins à partir de 1.6ML).
Figure 4.14  (a) Evolution des mesures GIWAXS des nanoparticules d'Ag0.4&Co0.6 au cours
des dépôts simultanés d'atomes d'Ag et de Co. (b) Spectre GIWAXS à la ﬁn de la croissance des
nanoparticules (en gris), ainsi que la somme (en bleu) des quatre courbes lorentziennes (en pointillés)
permettant la décomposition du spectre GIWAXS.
Les ﬁgures 4.15 (a) et (b) représentent respectivement les évolutions de l'intensité et de la largeur
à mi-hauteur (FWHMpic 1 et FWHMpic 2), des lorentziennes 1 et 2 obtenues à partir de la décom-
position des spectres GIWAXS à diﬀérentes étapes du dépôt de 2.0ML à 3.2ML. Les positions q1
et q2 n'évoluent pas au cours du dépôt entre 1.6ML et 3.2ML. Les intensités des pics en q1 et q2
augmentent avec la quantité de matière. La largeur à mi-hauteur du pic en q2 est plus large que
celle du pic en q1, du fait que plusieurs contributions participent au signal de diﬀusion autour de
q2 qui est proche des positions des pics (111) du Co fcc, ou (002) du Co hcp, et (200) de l'Ag fcc,
sans compter les contributions des interfaces Ag-Co. Cependant, au cours du dépôt, FWHMpic 2
évolue peu, ce qui suggère que les domaines de Co conservent un désordre structural important.
En revanche, FWHMpic 1 diminue signiﬁcativement et indique une augmentation de la taille des
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domaines cohérents d'Ag.
Étant donné la composition en Ag des nanoparticules Ag0.4&Co0.6, au début du dépôt, donc
à petites tailles (<2 nm), la quantité d'Ag est trop faible pour former une couche qui recouvre
entièrement un domaine de Co. Par contre, elle est suﬃsante à la ﬁn de la croissance. Pourtant,
malgré la plus faible énergie de surface de l'Ag (ESAg = 553 meV.at
-1, ESCo = 961 meV.at
-1 [81]),
l'évolution des spectres GIWAXS suggère plutôt une démixtion des métaux qu'une ségrégation
de surface de l'Ag sous la forme de particule c÷ur-coquille (Co-Ag). La nucléation de domaines
monométalliques identiﬁable à partir de 1.6ML persiste jusqu'à la ﬁn du dépôt.
Figure 4.15  Évolution en fonction de la quantité de matière déposée (a) de l'intensité intégrée et
(b) de la largeur à mi-hauteur FWHM des lorentziennes 1 et 2 obtenues à partir de la décomposition
en courbes lorentziennes des spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4&Co0.6 à diﬀérentes étapes
du dépôt. Les barres d'erreur sur l'intensité intégrée des pics en q1 et q2 sont de l'ordre de la taille
des points.
échantillon q1 (nm-1) FWHM1 (nm-1) q2 (nm-1 FWHM2 (nm-1)
Ë Ag0.4&Co0.6 27.22 3.7 30.90 4.5
Tableau 4.9  q1 (resp. q2) et FWHM1 (resp. FWHM2) sont la position et la largeur à mi-hauteur
de la courbe lorentzienne 1 (resp. 2) obtenue à partir de la décomposition en courbes lorentziennes
du spectre GIWAXS à la ﬁn de la croissance des nanoparticules.
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4.2.2.2 Rôle du mode de croissance : Ë Ag0.4&Co0.6 vs Ê Ag0.4/Co0.6
L'échantillon Ë Ag0.4&Co0.6 élaboré par dépôts simultanés des deux métaux présente une densité
de particules comparable à l'échantillon précédent Ê Ag0.4/Co0.6 élaboré par dépôts successifs du
Co puis de l'Ag (Tableau 4.10). Pour des étapes de croissance qui correspondent à des quantités
de matière comparables (∼ 2.5ML), et des compositions similaires (37% Ag), la taille moyenne
des nanoparticules Ag0.4&Co0.6 et Ag0.4/Co0.6 est de 2 nm (Tableau 4.10). La ﬁgure 4.16 présente
la comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4&Co0.6 et Ag0.4/Co0.6. Le signal de
diﬀusion de ces deux échantillons est très proche, et suggère que l'état de ségrégation des nanopar-
ticules Ag0.4&Co0.6 est similaire à celui des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 : séparation de phase de l'Ag
et du Co.
échantillon Qtotale (ML) [Ag] dpart (part.cm-2) Dmoy (nm)
Ê Ag0.4/Co0.6 2.5 37% 1.3 10
13 2.0
Ë Ag0.4&Co0.6 2.4 37% 1.2 10
13 2.0
Tableau 4.10  Caractéristiques des nanoparticules des échantillons élaborés par dépôts successifs
Ê Ag0.4/Co0.6 et par dépôts simultanés Ë Ag0.4&Co0.6 aux étapes de croissances présentant des
quantités de matière comparables (∼2.5ML) et une composition en Ag de 37%.Qtotale est la quantité
de matière totale, [Ag] est la composition en Ag, dpart est la densité de nanoparticules et Dmoy est
le diamètre moyen de la distribution de nanoparticules.
Figure 4.16  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules d'Ag0.4&Co0.6 (en bleu) et
d'Ag0.4/Co0.6 (en rose) pour des quantités de matière comparables (∼ 2.5ML), une composition en
Ag de 37%, et une taille de l'ordre de 2 nm.
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Malgré les dépôts simultanés des deux métaux, et l'absence de c÷urs monométalliques initiaux, les
nanoparticules Ag0.4&Co0.6 d'un diamètre de l'ordre de 2.5 nm et d'une composition en Ag de 40%
présentent une conﬁguration chimique ségrégée, comparable à celle des nanoparticules Ag0.4/Co0.6,
avec une démixtion des métaux où coexistent des domaines (3D) monométalliques d'Ag et de Co
sous forme de nanoparticules constituées de deux domaines (Janus) ou plus.
Aﬁn de mieux appréhender le rôle de la diﬀérence des énergies de surface du Co et de l'Ag sur
l'état de ségrégation du nanoalliage AgCo, des échantillons de nanoparticules bimétalliques élaborées
par dépôts successifs de l'Ag puis du Co sont également étudiés. Un tel mode de dépôt impose la
formation préalable de nanoparticules monométalliques d'Ag, qui est le métal de plus faible énergie
de surface. L'objectif est d'étudier la stabilité d'une conﬁguration qui, si elle était stabilisée par la
cinétique de croissance, aboutirait à une structure c÷ur-coquille (Ag-Co) inverse à celle prévue par
les simulations des structures d'équilibre (cf. chapitre 1). Les vitesses de dépôts très lentes qui sont
mises en oeuvre (1 atome/min/particule) permettent de suivre l'évolution des c÷urs d'Ag initiaux
en temps réel à la fois pendant leur croissance et lors du dépôt du Co.
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4.2.3.1 Croissance des c÷urs monométalliques d'Ag : (Ì Ag)
Les nanoparticules monométalliques d'Ag, nommées c÷urs d'Ag, sont élaborées grâce au dépôt
d'atomes d'argent à un ﬂux de 0.42 1015at.cm-2.h-1 jusqu'à une quantité de matière ﬁnale de 1.13ML,
soit 1.69 1015at.cm-2.
Figure 4.17  Proﬁls de l'intensité diﬀusée aux petits angles en incidence rasante dans la direction
(a) parallèle Qy et (b) perpendiculaire Qz au plan du substrat au cours de la croissance des c÷urs
d'Ag. (c) (resp. (d)) Proﬁl GISAXS à la ﬁn de la croissance des c÷urs d'Ag (en rouge) et du spectre
simulé (en bleu) dans la direction Qy (resp. Qz). La sur-intensité dans la direction Qy autour de
4 nm-1 provient d'un fond de diﬀusion dans la direction Qz dû aux fenêtres de Be de la chambre
d'analyse.
L'évolution de la morphologie et de l'organisation des nanoparticules d'Ag sur le substrat durant
la croissance est étudiée grâce aux mesures GISAXS collectées en temps réel (Figures 4.17 (a) et
(b)). Les évolutions des paramètres morphologiques issus des simulations à partir d'une quantité
d'Ag de 0.52ML sont présentées sur les ﬁgures 4.18 (a) et (b). L'augmentation de l'intensité diﬀusée
et de la pente des proﬁls de diﬀusion au cours du dépôt d'Ag sont signiﬁcatives d'une augmentation
de la taille des objets. A partir d'une quantité d'Ag de 0.9ML, le rapport d'aspect des particules
est stable (H/D=0.83). Du début jusqu'à la ﬁn du dépôt, la position moyenne du pic de corrélation
interparticules évolue légèrement (Figure 4.17 (a)) et se traduit par une légère augmentation de
la distance interparticule moyenne (Λ) qui est faible par rapport à l'écart type σΛ (∼ 1.5 nm) :
Λ0.56ML = 2.4±1.7 nm, et Λ1.13ML = 3.0±1.5 nm. Cette légère augmentation de Λ avec la quantité
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d'Ag peut résulter du phénomène de mûrissement d'Ostwald [59] (chapitre 1). Les sites de nucléation
formés au début de la croissance sont donc majoritairement conservés au cours du dépôt, et il n'y
a pas de formation de sites supplémentaires.
A la ﬁn du dépôt, la simulation des proﬁls GISAXS (Figures 4.17 (c) et (d)) indique que les
nanoparticules d'Ag obtenues possèdent un diamètre moyen de (1.7 ± 0.4) nm et une hauteur
moyenne de (1.4± 0.3) nm. La distribution en taille est unimodale avec un écart type relatif moyen
σD/D de 0.2. La distance interparticule est de (3.0 ± 1.5) nm, si bien que la densité des nanopar-
ticules est de l'ordre de 1.1 1013 part. cm-2. La quantité d'Ag calculée à partir de ces paramètres
de simulation est de 1.67 1015at.cm-2, ce qui représente un écart inférieur à 2% par rapport à la
quantité déterminée par RBS (1.69 1015at.cm-2), sachant que l'incertitude sur les mesures RBS est
de l'ordre de 5% à 7% .
Figure 4.18  Évolution au cours du dépôt d'Ag (a) du diamètre D, de la hauteur H, du rapport
d'aspect H/D des c÷urs d'Ag, et (b) de la distance interparticule moyenne Λ.
Figure 4.19  Image TEM d'un échantillon de nanoparticules d'Ag d'un diamètre moyen de 2.2 nm
et d'écart type relatif moyen (σD/D) de 0.26, et l'histogramme de taille associé à partir d'une
statistique eﬀectuée sur 200 particules.
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Ainsi, les c÷urs monométalliques d'Ag étudiés présentent une taille et une distance interparti-
cule comparables à celles des c÷urs monométalliques de Co après recuit à 200C de l'échantillon
Ê Ag0.4/Co0.6 (DCocoeurs = 1.7± 0.5 nm, ΛCocoeurs = 2.8± 1.2 nm). En outre, l'image de microscopie
électronique en transmission réalisée sur un échantillon présentant des nanoparticules d'Ag d'une
taille moyenne un peu plus élevée (2.2 nm, Figure 4.19) montre que les nanoparticules d'Ag ne sont
pas ramiﬁées. En particulier, l'angle de mouillage de l'argent sur la couche de carbone amorphe est
plus élevé que celui du Co, si bien que le taux de couverture des nanoparticules d'Ag est plus faible
que celui des nanoparticules de Co non recuites. Par conséquent, aucun recuit post-élaboration n'est
nécessaire pour garantir une population de nanoparticules d'Ag non ramiﬁées et de forme isotrope.
Figure 4.20  (a) Spectres GIWAXS lors de la croissance des c÷urs d'Ag. (b) Spectre GIWAXS
à la ﬁn de croissance des c÷urs d'Ag et simulation du signal GIWAXS associé à un modèle de
nanoparticules d'Ag de 309 atomes de structure icosaédrique relaxée obtenu par simulation Monte
Carlo (cf. 2.3).
L'évolution structurale au cours de la croissance des nanoparticules d'Ag est suivie à l'aide des
mesures GIWAXS présentées sur la ﬁgure 4.20 (a). A la ﬁn de la croissance, la position du pic
principal de diﬀusion localisé en (27.47 ± 0.01) nm−1 est signiﬁcativement supérieure à celle de la
réﬂexion de Bragg (111) de l'Ag fcc massif (26.63 nm−1), et suggère que la géométrie structurale des
nanoparticules d'Ag présente un état de contrainte important. La distance interatomique moyenne
associée est de 0.280 nm et correspond à une contraction de l'ordre de 3% (dAg-Agfcc = 0.289 nm).
Une contraction de cet ordre de grandeur et le proﬁl global du signal GIWAXS peuvent être la
signature d'une organisation géométrique non-périodique [26]. En particulier, la ﬁgure 4.20 (b)
démontre qu'un modèle de particules monométalliques d'Ag de 309 atomes de géométrie icosaédrique
relaxée présente un signal de diﬀusion comparable à celui de l'échantillon. L'état de contrainte
de la géométrie icosaédrique est en accord avec les contractions observées expérimentalement. En
outre, la géométrie icosaédrique et des structures fcc avec des fautes d'empilement ont été observés
sur des échantillons de nanoparticules d'Ag similaires lors d'observations ex-situ par microscopie
électronique en transmission en mode haute résolution (Figure 4.21).
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Figure 4.21  Images HRTEM d'une nanoparticule d'Ag de 2 nm (a) de géométrie icosaédrique et
(b) de structure fcc avec des fautes d'empilement
Par conséquent, pour des conditions environnementales similaires et des vitesses de dépôts com-
parables, les c÷urs d'Ag d'une taille moyenne de 1.7 nm présentent une organisation structurale
principalement icosaédrique, contrairement aux c÷urs de Co de même taille qui présentent un dé-
sordre structural assimilable à celui d'un objet amorphe. D'autres c÷urs d'Ag (Î Ag) étudiés par
la suite indiquent que la géométrie icosaédrique est conservée à plus grande taille.
4.2.3.2 Dépôt d'atomes de Co sur les c÷urs d'Ag : Ì Co0.8/Ag0.2 et Í Co0.8/Ag0.2
4.2.3.2.1 Échantillons Ì Co0.8/Ag0.2 et Í Co0.8/Ag0.2
Le dépôt d'atomes de Co sur les c÷urs d'Ag s'eﬀectue à un ﬂux de 1.15 1015at.cm-2.h-1 jusqu'à
une quantité ﬁnale de cobalt équivalente à 5.4ML soit 8.1 1015at.cm-2. A la ﬁn de la croissance, la
quantité de matière totale de l'échantillon Ì Co0.8/Ag0.2 est de 9.7 10
15at.cm-2 et la composition
ﬁnale en Ag est de 17%.
D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
Ì Ag NPs 1.7 0.83 1.4 0.20 3.0 1.1 1013 2%
Ì Co0.8/Ag0.2 3.5 0.64 2.3 0.25 4.0 6.3 10
12 10%
Tableau 4.11  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart
entre la quantité de matière déterminée par RBS et celle recalculée à partir des paramètres de la
simulation.
L'évolution de l'intensité diﬀusée aux petits angles est présentée sur les ﬁgures 4.22 (a) et (b).
Les spectres dans la direction Qz sont normalisés par rapport à l'intensité du pic de Yoneda. Les
évolutions du diamètre D, de la hauteur H et du volume V des particules, déterminées à partir
des simulations des proﬁls GISAXS aux diﬀérents stades du dépôt, sont reportées sur la ﬁgure 4.22
(c). Les évolutions du rapport d'aspect H/D et de la distance interparticule Λ sont reportées sur la
ﬁgure 4.22 (d).
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Figure 4.22  (a) Évolution des proﬁls des mesures GISAXS (a) normalisées sur l'intensité du
pic de Yoneda dans la direction Qz, et (b) dans la direction Qy au cours du dépôt de Co sur les
c÷urs d'Ag jusqu'à une quantité de Co de 5.4ML (Ì Co0.8/Ag0.2). (c) Évolution du diamètre (D),
de la hauteur (H) et du volume (V) des nanoparticules déduite à partir des simulations des proﬁls
GISAXS au cours de la croissance des c÷urs d'Ag puis du dépôt du Co. (d) Évolution du rapport
d'aspect (H/D) et de la distance interparticule (Λ) en fonction de la quantité de matière.
A titre d'exemple, la simulation des mesures GISAXS (écartQ(RBS) < 2%) obtenues après un dépôt
de 0.8ML de Co équivalent à une composition moyenne en Co de 40% (Ì Co0.4/Ag0.6) est présentée
sur les ﬁgures 4.23 (a) et (b). Elle indique qu'à ce stade de la croissance les particules possèdent un
diamètre moyen de (1.9± 0.5) nm avec un rapport d'aspect de 0.8 et un écart type relatif moyen de
0.23 qui est légèrement supérieur à celui des c÷urs d'Ag initiaux (σD/D=0.20). De plus, la distance
moyenne (Λ) entre les nanoparticules Co0.4/Ag0.6 est identique à celle des c÷urs d'Ag (Λ = 3 nm
±1.5 nm), ce qui suggère que le dépôt de Co n'induit pas la nucléation de nouvelles particules et
garantit l'élaboration de nanoparticules bimétalliques. Les observations par TEM présentées dans
les travaux de thèse de Z. Kataya conﬁrment la formation de particules bimétalliques lors du dépôt
de Co sur des échantillons de c÷urs d'Ag de densité comparable à l'échantillon étudié [26].
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Figure 4.23  (a) (resp.(b)) Exemple de la simulation (en bleu) des mesures GISAXS (en vert)
dans la direction Qz (resp. Qy) après le dépôt de 0.8ML de Co sur les c÷urs d'Ag (Co0.4/Ag0.6).
Au cours du dépôt, le volume moyen des nanoparticules augmente avec l'apport de Co et les
particules présentent une forme de plus en plus anisotrope car le rapport d'aspect diminue. Autour
de 60% de Co (soit QCo= 2.5ML et Qtotale = 3.6ML), la diminution du rapport d'aspect s'accentue
et un saut de la valeur de la distance interparticule Λ est observé (Figure 4.22 (d)) en lien avec le
décalage du maximum du pic de corrélation des mesures GISAXS dans le direction Qy (cf. traits
verticaux en pointillés sur la ﬁgure 4.22 (b)). Il faut noter que la quantité de matière déposée devient
importante et que la taille des objets est proche de la distance interparticule moyenne, si bien qu'un
début de ramiﬁcation des particules peut aussi avoir lieu et accentuer la chute du rapport d'aspect
observée. En eﬀet, à la ﬁn de la croissance le diamètre moyen des particules est de (3.5 ± 1.0) nm,
il est donc supérieur à la distance interparticule du début du dépôt (ΛCo0.4/Ag0.6 = 3nm±1.5nm),
ce qui conforte l'hypothèse d'une ramiﬁcation des objets par coalescence statique [15] (Figure 4.22
(d)).
A partir de 2.5ML, la taille des nanoparticules et leur composition permettent de discriminer les




• une ségrégation de l'un des métaux en périphérie du second dans la direction parallèle au
plan du substrat, et donc sans recouvrir le second métal. Ce modèle permet de s'approcher
au mieux d'une conﬁguration de type Janus (cf. 3.5.4.4.3).
Seul un modèle c÷ur-coquille permet de simuler au mieux l'intensité du pic de Yoneda dans
la direction Qz et le proﬁl global des spectres, et uniquement le modèle c÷ur-coquille (Co-Ag)
présente un accord satisfaisant avec les quantités de matière et la composition de l'échantillon.
La conﬁguration c÷ur-coquille (Ag-Co) inverse ne le permet pas (cf. méthodologie d'analyse des
mesures GISAXS 3.5).
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La ﬁgure 4.24 présente la simulation des spectres GISAXS des nanoparticules Co0.69/Ag0.31
(écartQ(RBS) ∼ 7%). Les simulations indiquent qu'à ce stade de la croissance, les nanoparticules sont
constituées d'un c÷ur de Co de diamètre (DCoeur Co) de 2.1 nm et d'une coquille d'Ag d'une épaisseur
moyenne (ecoq. Ag = dR = dH = 0.25 nm) d'une monocouche. Le diamètre total D des nanopartic-
ules est de (2.6±0.8) nm, le rapport d'aspect est de 0.75, et la hauteur totale H est de (2.0±0.6) nm
(Figures 4.22 (c) et (d)).
Figure 4.24  Simulation des mesures GISAXS dans la direction (a) Qz (resp. (b) Qy) après le
dépôt de 2.5ML de Co sur les c÷urs d'Ag (Co0.69/Ag0.31).
Finalement, à la ﬁn de la croissance les nanoparticules Ì Co0.8/Ag0.2 d'un diamètre de (3.5 ±
1.0) nm présentent un rapport d'aspect de 0.63 qui correspond à une hauteur de (2.3± 0.7) nm, et
la distance interparticule moyenne ﬁnale est de (4 ± 1.6) nm (Tableau 4.11). Les simulations sont
eﬀectuées pour un modèle de particule c÷ur-coquille (Co-Ag) (écartQ(RBS) ∼ 2%). Le c÷ur de Co
présente une taille de l'ordre de 3.1 nm. Étant donné la composition moyenne des particules, la
quantité d'Ag est insuﬃsante pour former une coquille complète. L'épaisseur moyenne de la coquille
est donc inférieure à une monocouche (ecoq. Ag = dR = dH = 0.18 nm, e 1 couche ∼ 0.25 nm).
L'évolution structurale des nanoparticules Ì Co/Ag au cours du dépôt de Co est étudiée grâce
aux mesures GIWAXS (Figure 4.25).
Etape 1 :
Jusqu'à une quantité de Co équivalente à 1.3ML (Co0.54/Ag0.46), l'apport de Co ne modiﬁe pas
la position du maximum d'intensité du pic de diﬀusion principal (Figure 4.25 (a) et (b)). Le pic
reste localisé en q1(=27.47 ± 0.01 nm−1) au niveau de la position associée aux contributions
des c÷urs d'Ag initiaux. De nouvelles contributions apparaissent sur le ﬂanc droit du pic
principal autour de la position q2 (∼ 31.1 nm−1) qui est caractéristique des contributions des
nanoparticules de Co (cf. Ê Co). La ﬁgure 4.26 présente les évolutions de l'intensité intégrée
des pics en q1 et q2 obtenues à partir de la décomposition en courbes lorentziennes des spectres
au cours du dépôt de Co. Dans un premier temps, l'intensité diﬀusée en q1 augmente puis elle
diminue, alors que l'intensité diﬀusée en q2 augmente proportionnellement à la quantité de Co.
Ces observations suggèrent une accommodation des atomes de Co à l'arrangement atomique
de l'Ag au tout début du dépôt (Figure 4.25 (c)), puis la formation d'un nombre conséquent
de paires Co-Co non contraintes qui n'aﬀectent pas signiﬁcativement la structure des c÷urs
d'Ag.
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Etape 2 :
Pour une quantité de Co de 2.5ML jusqu'à la ﬁn de la croissance (Figure 4.25 (d)), l'intensité
diﬀusée en q1 chute considérablement, tandis que l'intensité diﬀusée en q2 augmente (Figure
4.26). Les proﬁls GIWAXS indiquent alors la formation d'un domaine monométallique de Co
qui croît avec l'apport de Co, ainsi qu'une perte de cohérence notable des domaines d'Ag, ce
qui traduit une altération des c÷urs d'Ag initiaux.
Figure 4.25  Évolution des mesures GIWAXS au cours du dépôt de Co sur les c÷urs d'Ag (a, b)
jusqu'à une quantité de Co de 1.3ML (Co0.54/Ag0.46), puis (d) pour une quantité de Co de 1.3ML
à 5.4ML (Ì Co0.8/Ag0.2). (c) Spectres GIWAXS des c÷urs d'Ag et des nanoparticules Co/Ag au
tout début du dépôt de Co (20%).
échantillon q1 (nm-1) FWHM1 (nm-1) q2 (nm-1 FWHM2 (nm-1)
Ì Ag 27.47 3.9 - -
Ì Co0.8/Ag0.2 26.48 4.3 31.06 3.8
Tableau 4.12  q1 (resp. q2) et FWHM1 (resp. FWHM2) sont la position et la largeur à mi-hauteur de
la courbe lorentzienne 1 (resp. 2) de la décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS
à la ﬁn de la croissance des nanoparticules.
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Figure 4.26  Évolution de l'intensité intégrée des pics localisés en q1 et q2 obtenue à partir de la
décomposition en courbes lorentziennes des spectres expérimentaux.
Figure 4.27  (a) Spectres GIWAXS expérimentaux des c÷urs d'Ag (Ì) et des nanoparticules
Co0.69/Ag0.31. (b) Spectres GIWAXS simulés à 16 keV à partir d'un modèle relaxé de nanoparticule
d'Ag de 455 atomes (2 nm) et d'un modèle relaxé de nanoparticule c÷ur-coquille (Co834-Ag455) de
3 nm constituée d'un c÷ur de Co de géométrie TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche.
Ces modèles sont obtenus à partir de simulations MC (cf. 2.3).
Pour 69% de Co, l'existence de domaines cohérents de Co et la perte de cohérence des c÷urs
d'Ag peuvent signiﬁer que le dépôt de Co conduit à une ségrégation des atomes d'Ag en surface
des domaines de Co sous la forme d'une coquille plus ou moins complète. Les spectres expérimen-
taux des c÷urs d'Ag initiaux et des nanoparticules Co0.69/Ag0.31 sont confrontés aux simulations
GIWAXS d'un modèle relaxé de nanoparticule d'Ag de 2 nm (455 atomes) et d'un modèle relaxé
de nanoparticule c÷ur-coquille (Co834-Ag455) de 3 nm constituées d'un c÷ur de Co de géométrie
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TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche (Figure 4.27). Le proﬁl du spectre GIWAXS
du modèle c÷ur-coquille, et en particulier le rapport des intensités, sont comparables au spectre
expérimental. De plus, la comparaison avec la simulation GIWAXS d'un modèle de particule AgCo
Janus d'une taille de l'ordre de 3 nm (ﬁgure 4.28), conforte l'hypothèse d'une ségrégation de l'Ag
sous la forme d'une couche en périphérie des domaines de Co à la suite de la décohésion des c÷urs
d'Ag.
Figure 4.28  Simulations GIWAXS à 16 keV de modèles relaxés de nanoparticules Ag455Co834 de
3 nm de conﬁguration chimique c÷ur-coquille (Co-Ag) et Janus obtenus à partir de simulations MC
(cf. 2.3).
Etape 3 :
Au-delà de 70% de Co, la quantité d'Ag n'est plus suﬃsante pour former une couche complète
autour des c÷urs de Co. Le diamètre des nanoparticules devient de l'ordre de grandeur de
la distance interparticule. Le dépôt de Co participe à la coalescence statique en couvrant la
surface du substrat, ce qui explique le changement de pente de l'intensité du pic en q2.
Aﬁn de compléter l'étude sur l'état de ségrégation, des mesures de diﬀusion anomale sont réalisées
sur l'échantillon Í Co0.8/Ag0.2 qui est similaire à l'échantillon Ì Co0.8/Ag0.2. Les résultats sur la
morphologie des c÷urs Í Ag et des particules Í Co0.8/Ag0.2 sont donnés dans le tableau 4.13.
La meilleure simulation des mesures GISAXS est obtenue pour un modèle de particule c÷ur-
coquille (Co-Ag) (Figure 4.29). La taille du c÷ur de Co est de 2.6 nm, et l'épaisseur moyenne de
la coquille est inférieure à une monocouche (ecoq. Ag = dR = dH = 0.16 nm, e 1 couche ∼ 0.25 nm).
Étant donné la composition moyenne des particules, la quantité d'Ag est insuﬃsante pour former
une coquille complète.
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D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
Í Ag NPs 1.9 0.77 1.5 0.24 3.5 8.2 1012 10%
Í Co0.8/Ag0.2 2.9 0.75 2.1 0.25 3.5 8.2 10
12 2%
Tableau 4.13  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart entre
la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir des paramètres de la simulation.
Figure 4.29  Proﬁls GISAXS dans la direction (a) parallèle et (b) perpendiculaire au substrat des
c÷urs d'Ag (Í) (0.9ML) avant dépôt du cobalt (en rouge), puis des nanoparticules bimétalliques
Co0.8/Ag0.2 (5.1ML) à la ﬁn du dépôt du cobalt (en noir), ainsi que les proﬁls simulés des c÷urs
d'Ag (en bleu) et des nanoparticules Í Co0.8/Ag0.2 (en orange).
Figure 4.30  (a) Spectres GIWAXS des c÷urs d'Ag (0.9ML) et des nanoparticules de Co0.8/Ag0.2
(Í). (b) Spectres A-GIWAXS des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 à cinq énergies sous le seuil K du
Co (7709 eV). Sur ces spectres A-GIWAXS le signal de diﬀusion du substrat n'est pas soustrait
contrairement aux spectres GIWAXS.
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La comparaison des proﬁls GIWAXS des c÷urs Í Ag initiaux et des nanoparticules Í Co0.8/Ag0.2
en ﬁn de croissance montre le même phénomène de décohésion des c÷urs d'Ag (4.30 (a)) que dans
le cas de l'échantillon précédent (Figure 4.27).
Les mesures de diﬀusion anomale de l'échantillon Co0.8/Ag0.2 (5.1ML) collectées à cinq éner-
gies sous le seuil K du Co sont présentées sur la ﬁgure 4.30 (b). Des variations signiﬁcatives de
l'intensité diﬀusée sont principalement observées autour de 31 nm−1 et de 52 nm−1. Elles sont
situées à des positions proches de celles caractéristiques de réﬂexions de Bragg du Co fcc massif
(q(111) = 30.71 nm−1, q(220) = 50.14 nm−1) 1. Aucune variation notable n'est observée à des positions
uniquement attribuables aux paires Ag-Ag des c÷urs d'Ag initiaux.
La ﬁgure 4.31 présente les simulations A-GIWAXS à diﬀérentes énergies à partir d'un modèle
relaxé de nanoparticules c÷ur-coquille (Ag455-Co834) constituées d'un c÷ur de Co de géométrie
TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche. Bien que ce modèle de particule c÷ur-coquille
construit sur un arrangement fcc présente une structure plus ordonnée que celle des nanoparticules
Í Co0.8/Ag0.2 (5.1ML), et une composition plus riche en Ag (35%), il permet d'évaluer la signature
A-GIWAXS associée à une conﬁguration chimique de type c÷ur-coquille et d'estimer les variations
d'intensité attendues. En particulier, les variations de l'intensité diﬀusée et l'évolution de la forme
des proﬁls de diﬀusion sont importantes au niveau des pics situés autour de 30 nm−1 et 50 nm−1
(ﬂèches vertes), soit sur des positions qui correspondent à celles où les eﬀets anomaux sont observés
expérimentalement.
Figure 4.31  (a) Simulation de l'intensité diﬀusée aux grands angles à cinq énergies sous le seuil K
du Co (7709 eV) pour un modèle relaxé de nanoparticules c÷ur-coquille (Co834-Ag455) constituées
d'un c÷ur de Co de géométrie TOh recouvert d'une coquille d'Ag d'une monocouche (cf. 2.3).
La ﬁgure 4.32 présente les valeurs moyennes du module au carré du facteur de structure des
atomes anomaux |FA(Co)(q)|2, des contributions non-anomales |FT (q)|2, et du terme de phase
cos(ΦT (q)− ΦA(q)) qui sont extraites des mesures A-GIWAXS à l'aide de la procédure présen-
tée dans la section 3.6.3.2 (page 177) . |FA(Co)(q)|2 présente un proﬁl diﬀérent de celui de |FT (q)|2
qui conﬁrme que l'Ag et le Co ne présentent pas un état de mélange homogène dans les nanoparti-
1. La comparaison avec la structure hcp n'est pas envisagée compte tenu de l'absence de pic de diﬀusion autour
de la contribution principale qui est attendue à 32.86 nm−1 (cf. tableau 4.3).
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cules Co0.8/Ag0.2 de 3 nm. La décomposition à l'aide de courbes lorentziennes de |FA(Co)(q)|2 entre
20nm-1 et 40nm-1 indique (Figure 4.32 (d)) :
1. Une contribution intense centrée sur la position qB (31.2 nm-1) qui est proche de la position
associée aux contributions des c÷urs de Co Ê de 1.7 nm.
2. Une contribution de faible intensité centrée en qA (27.0 nm-1) près de la contribution carac-
téristique des c÷urs d'Ag Í initiaux.
Figure 4.32  Evolution en fonction de q des termes moyens (a) |FT (q)|2, (b) cos(ΦT (q)− ΦA(q)),
(c) |FA(Co)(q)|2 extraits des mesures GIWAXS des nanoparticules Í Co0.8/Ag0.2 sous le seuil K du
Co. La ﬁgure (d) est un agrandissement de la ﬁgure (c) sur une gamme en q plus restreinte.
Le pic localisé en qB indique la présence d'un nombre important de paires Co-Co non contraintes
par l'Ag, et témoigne de l'existence de domaines de Co cohérents après le dépôt de Co sur les c÷urs
d'Ag. Le pic qui est peu intense en qA peut résulter de la contribution d'une faible proportion de
paires Co-Co contraintes par l'arrangement atomique de l'Ag aux interfaces Ag/Co. Néanmoins,
cette contribution de faible intensité est à considérer avec précaution car le résultat de la procédure
d'aﬃnement n'est pas optimum. Bien que les spectres A-GIWAXS reconstruits à partir des termes
moyens |FA(Co)(q)|2, |FT (q)|2 et cos(ΦT (q)− ΦA(q)) présentent un écart inférieur à 1% par rapport
aux spectres expérimentaux, la normalisation des données A-GIWAXS n'est pas optimale puisque
des contributions du signal du substrat (∼ 15nm-1) persistent sur le spectre de |FA(Co)(q)|2 (Figure
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4.32 (c)), alors que par déﬁnition le facteur de structure FA(Co) contient uniquement les contribu-
tions anomales des paires Co-Co. Cependant, les mesures A-GIWAXS confortent l'hypothèse d'une
conﬁguration chimique ségrégée et l'existence de domaines monométalliques de Co.
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4.2.3.3 Conﬁguration chimique des nanoparticules Co/Ag (<3.5 nm) :
En résumé, l'ensemble des mesures de diﬀusion des rayons X eﬀectuées sur les nanoparticules
Co/Ag (<3.5 nm) démontre que le dépôt d'atomes de Co sur les c÷urs d'Ag (<2nm) permet l'éla-
boration de nanoparticules bimétalliques ségrégées. Deux étapes de croissance sont identiﬁées :
1. Au début de la croissance : l'apport des atomes de Co n'aﬀecte pas notablement la structure
initiale des c÷urs d'Ag, et conduit à la formation d'un domaine monométallique de Co qui
coexiste avec un domaine d'Ag. Jusqu'à 20% de Co, les atomes de Co sont accomodés au
réseau de l'Ag. Deux types de comportements sont alors possibles (Figure 4.33) :
i. Le cobalt peut se déposer en périphérie des c÷urs d'Ag et former un domaine de Co
accolé à un domaine d'Ag selon une conﬁguration chimique Janus.
ii. Le cobalt peut rentrer dans les c÷urs d'Ag et former un domaine soit décentré en subsur-
face des c÷urs d'Ag, soit centré au c÷ur des nanoparticules, de sorte que les domaines
d'Ag conservent leur cohérence. Ce sont les conﬁgurations chimiques Janus-like ou c÷ur-
coquille.
2. Pour une composition en Co supérieure à 60% : la quantité de Co atteint un seuil limite qui
provoque la décohésion des c÷urs d'Ag.
1. Tant que la quantité d'Ag est suﬃsante pour recouvrir le domaine de cobalt, les nanopar-
ticules présentent une conﬁguration chimique c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une couche
d'Ag homogène en surface du c÷ur de Co. Cette couche d'Ag ne suit pas l'arrangement
atomique du Co.
2. Dès lors que la quantité d'Ag est insuﬃsante pour recouvrir le domaine de Co, les atomes
d'Ag forment une couche incomplète et des atomes de Co sont présents en surface.
Ces diﬀérentes possibilités seront discutées et confrontées aux travaux théoriques et expérimen-
taux de la littérature dans le bilan général sur la croissance des nanoparticules (cf. 4.2.4, page
229).
Figure 4.33  Modèles de conﬁgurations chimiques possibles au cours du dépôt d'atomes de Co
sur des c÷urs d'Ag d'une taille inférieure à 2 nm
221
4.2.3 Croissance par dépôts successifs : Co/Ag
4.2.3.4 Rôle de la taille des c÷urs d'Ag : Î Co0.7/Ag0.3
L'échantillon Î Co0.7/Ag0.3 est élaboré par dépôts successifs de l'argent puis du cobalt comme
l'échantillon précédent (Ì) mais à la ﬁn de la croissance la quantité de matière totale de l'échantillon
est de 7.2ML, et la composition ﬁnale en Ag est de 33%.
Figure 4.34  Proﬁls des mesures GISAXS dans la direction (a) parallèle Qy et (b) perpendiculaire
Qz au plan du substrat à la ﬁn de la croissance des c÷urs d'Ag (en rouge) et des spectres simulés
(en bleu).
D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
Î Ag NPs 2.8 0.85 2.4 0.22 4.2 5.7 1012 2%
Î Co0.7/Ag0.3 4.0 0.85 3.4 0.30 5.0 4.0 10
12 5%
Tableau 4.14  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart entre
la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir des paramètres de la simulation.
La quantité d'Ag déposée (2.4ML) pour l'échantillon Î est environ deux fois plus élevée que
celle de l'échantillon Ì (1.1ML), les c÷urs d'Ag (Î) sont plus gros : DÎ Ag = (2.8 ± 0.7) nm et
DÌ Ag = (1.7 ± 0.4) nm, avec un rapport d'aspect de 0.8 (Figure 4.34). La distance interparti-
cule moyenne est de (4.2 ± 1.8) nm et correspond à une densité de particules de 5.7 1012part.cm-2
(erreurQ(RBS) < 2%).
Le spectre GIWAXS de ces c÷urs d'Ag Î est présenté sur la ﬁgure 4.35 (a). La position du pic
principal de diﬀusion en q1 = (27.30 ± 0.01) nm−1 révèle une contraction moyenne des distances
entre les plans denses de l'ordre 2.5% par rapport à la distance interéticulaire (111) de l'Ag massif
de structure fcc. Cette contraction est attribuable à un arrangement atomique non-périodique de
ces c÷urs d'Ag dont la signature du proﬁl GIWAXS est très proche de celui simulé à partir d'une
distribution de taille gaussienne (±0.5 nm) de particules de géométrie icosaédrique pondérée sur
plusieurs tailles et centrée autour de 2.5 nm (Figure 4.35). Les échantillons Î et Ì présentent tous
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les deux des c÷urs d'Ag icosaédriques. Néanmoins, la contraction de la distance moyenne entre les
plans denses des c÷urs d'Ag Ì de 1.7 nm est plus forte (2.9%) que celle des c÷urs d'Ag Î de 2.8 nm
(2.5%). Cette diﬀérence résulte d'un eﬀet de taille qui inﬂuence l'état de conﬁnement des atomes
dans les particules [26].
Figure 4.35  (a) Simulations des spectres GIWAXS pour diﬀérentes tailles de nanoparticules de
géométrie Ih superposées au spectre expérimental à la ﬁn de la croissance des c÷urs d'Ag de 2.8 nm
(en rouge). (b) Spectre GIWAXS des c÷urs d'Ag (en rouge) et simulation du spectre (en bleu)
obtenue à partir d'une distribution gaussienne de nanoparticules d'Ag de géométries Ih pour des
tailles de 2 à 3 nm qui sont présentées sur la ﬁgure (a).
Figure 4.36  (a) Évolution des mesures GIWAXS au cours du dépôt de Co sur les c÷urs d'Ag de
2.8 nm jusqu'à une quantité de Co de 4.8ML (Co0.7/Ag0.3). (b) Spectres GIWAXS des c÷urs d'Ag
et des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 à la ﬁn du dépôt de Co.
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Figure 4.37  Évolution de l'intensité intégrée des pics localisés en q1 et q2 obtenue à partir de la
décomposition à l'aide de courbes lorentziennes des spectres expérimentaux.
L'évolution des spectres GIWAXS des nanoparticules Co/Ag Î indique que le dépôt de Co sur
les c÷urs d'Ag entraîne une diminution du nombre de paires Ag-Ag et donc une perte de cohérence
des c÷urs d'Ag (Figures 4.36 et 4.37). De plus, un faible pourcentage de Co déposé a un impact
important sur la cohérence des c÷urs d'Ag Î de 2.8 nm (15% Co ' 100 atomes par particule), alors
que dans le cas des c÷urs d'Ag Ì de 1.7 nm, la décroissance du signal de diﬀusion de l'Ag ne se
produit pas immédiatement. Comme pour l'échantillon Ì, une nouvelle contribution apparaît en q2
et l'intensité intégrée de ce pic augmente avec la quantité de Co déposée, ce qui conforte l'hypothèse
de l'existence d'un domaine cohérent de Co.
Figure 4.38  Proﬁls GISAXS dans la direction (a) parallèle et (b) perpendiculaire au substrat des
nanoparticules bimétalliques Co0.7/Ag0.3 (7.2ML) à la ﬁn du dépôt du cobalt (en marron), ainsi
que les proﬁls simulés dans l'hypothèse d'un modèle de nanoparticules c÷ur-coquille (Co-Ag) (en
bleu).
Les simulations des mesures GISAXS à la ﬁn du dépôt des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 (7.2ML)
indique qu'un modèle de nanoparticules d'une taille moyenne de (4.0± 1.4) nm et de conﬁguration
chimique c÷ur-coquille (Co-Ag), avec un c÷ur de Co de 3.4 nm et une coquille d'Ag d'une mono-
couche (ecoq. Ag = 0.3 nm), présente un accord satisfaisant avec les données expérimentales (Figure
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4.38 et tableau 4.14). La proportion d'Ag est suﬃsante pour former une couche complète en surface
d'un c÷ur de Co d'une taille supérieure à 3 nm, puisque la composition minimum en Ag requise
dans l'hypothèse d'une particule sphérique (resp. tronquée de rapport d'aspect de 0.8) est de l'ordre
de 28% (resp. 25%).
Le spectre GIWAXS de l'échantillon Î Co0.7/Ag0.3 (7.2ML) est comparé à celui de l'échantillon
Ì (Figure 4.39) à l'étape de dépôt pour laquelle les compositions des deux échantillons sont de
l'ordre de 70% en Co (Ì Co0.7/Ag0.3 (3.6ML)). Le proﬁl des pics caractéristiques des paires Ag-Ag
en q1 et des paires Co-Co en q2 sont très proches pour les deux échantillons. La cohérence des
paires Ag-Ag de l'échantillon Î est similaire à celle de l'échantillon Ì. En revanche, le signal de
diﬀusion de l'échantillon Î présente une contribution plus intense autour de 51 nm-1 et 60 nm-1
près des positions caractéristiques des réﬂexions de Bragg (220) et (311) du Co fcc massif (ﬂèches
vertes). Ces contributions indiquent que le c÷ur de Co de l'échantillon Î présente un ordre à
grande distance, ce qui n'était pas le cas de l'échantillon Ì. Cette diﬀérence peut s'expliquer en
partie par la diﬀérence de la taille des domaines de cobalt. D'après les simulations des mesures
GISAXS, les nanoparticules Î Co0.7/Ag0.3 sont constituées d'un c÷ur de Co d'un diamètre moyen
de 3.4 nm, tandis que celui des nanoparticules Î Co0.7/Ag0.3 est plus petit (2.1 nm). De plus, la
largeur à mi-hauteur du pic 2 de l'échantillon Î est plus faible : FWHM2 (Î) = (3.81± 0.05) nm et
FWHM2 (Ì) = (4.10 ± 0.05) nm, et la position ﬁnale du pic 2 de l'échantillon Î est plus faible et
équivalente à celle du Co fcc massif : q2 (Î) = (30.70± 0.01) nm-1 et q2 (Ì) = (31.02± 0.02) nm-1.
Figure 4.39  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Ì Co0.7/Ag0.3 (3.6ML) et
Î Co0.7/Ag0.3 (7.2ML) pour des compositions similaires mais des quantités de matière diﬀérentes.
Le dépôt de cobalt sur des c÷urs d'Ag icosaédriques de 2.8 nm induit une décohésion des c÷urs
initiaux et la formation d'un domaine cohérent de Co. A la ﬁn de la croissance, les nanoparticules Î
Co0.7/Ag0.3 (7.2ML) présentent une ségrégation de surface de l'Ag selon une conﬁguration chimique
c÷ur-coquille (Co-Ag). Si pour des compositions proches (∼30% d'Ag) les échantillons Ì et Î
présentent une conﬁguration chimique similaire avec un c÷ur de Co recouvert d'une coquille d'Ag
d'une monocouche en moyenne, la structure du c÷ur de 3.4 nm (Î) est plus ordonnée.
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4.2.3.5 Rôle du mode de croissance : Ï Ag0.2&Co0.8 vs Ì Co0.8/Ag0.2
Un échantillon similaire à l'échantillon Ì en terme de composition mais obtenu par dépôts simul-
tanés de l'Ag et du Co a aussi été étudié : Ag0.2&Co0.8 (Ï).
A la ﬁn de la croissance, la meilleure simulation des mesures GISAXS est obtenue pour un modèle
de particules ségrégées de type c÷ur-coquille (Co-Ag) (Figure 4.40). Le diamètre moyen des c÷urs
de Co est de 2.2 nm. L' épaisseur moyenne de la coquille est inférieure à une monocouche (ecoq. Ag =
0.18 nm). La quantité d'Ag est insuﬃsante pour former une coquille complète homogène étant donné
la composition moyenne des particules et la taille des c÷urs de Co. Les paramètres morphologiques
de cet échantillon Ï et de l'échantillon Ì sont donnés dans le tableau 4.15.
Figure 4.40  Proﬁls GISAXS dans la direction (a) parallèle et (b) perpendiculaire au substrat des
nanoparticules bimétalliques Ag0.2&Co0.8 (5.1ML)
échantillon QCo QAg [Ag] D σD/D H/D dpart
Ì
4.0ML 1.1ML 21% 3.0 nm 0.23 0.64 7.7 1012 part.cm-2
Co0.8/Ag0.2
Ï
4.0ML 1.1ML 21% 2.6 nm 0.20 0.70 1.2 1013 part.cm-2
Ag0.2&Co0.8
Tableau 4.15  Caractéristiques des nanoparticules des échantillons élaborés par dépôts successifs
Ag0.2/Co0.8 et par dépôts simultanés Ag0.2&Co0.8 aux étapes de croissance présentant des mêmes
quantités de Co (QCo) et d'Ag (QAg). D est le diamètre moyen de la distribution de nanoparticules,
σD/D est l'écart type relatif du diamètre moyen, H/D est le rapport d'aspect et dpart représente la
densité de nanoparticules.
La ﬁgure 4.41 présente la comparaison des spectres GIWAXS de l'échantillon Ag0.2&Co0.8 (Ï) à
la ﬁn de la croissance, et de l'échantillon Co0.8/Ag0.2 (Ì) à une étape de croissance qui correspond à
des quantités équivalentes de matière pour une composition en Ag de l'ordre de 20% (Tableau 4.15).
Pour cette composition en Ag de 20%, les mesures GIWAXS des deux échantillons sont similaires.
Bien que les modes de croissance soient diﬀérents, la conﬁguration chimique des nanoparticules Ï
Ag0.2&Co0.8 en ﬁn de croissance est équivalente à celle de l'échantillon Ì, c'est-à-dire un c÷ur de
Co partiellement recouvert d'une couche d'Ag.
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Figure 4.41  Spectres GIWAXS à RT des NPs Ag0.2&Co0.8 et Co0.8/Ag0.2 pour une quantité de
matière totale de 5.1ML et une composition en Ag de 20%.
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F Cas du mode de croissance Co/Ag :
Les résultats obtenus sur les échantillons Ì et Í indiquent qu'au début du dépôt des atomes de Co
([Co]≤20% ) sur les c÷urs d'Ag (≤2 nm), le Co s'accommode au réseau de l'Ag. Deux hypothèses non
discernables expérimentalement peuvent être émises : soit le Co se place en surface des c÷urs, soit
il se place à l'intérieur sous forme d'un ou plusieurs domaines. Si les atomes de Co s'accommodent
dans un premier temps en surface des c÷urs d'Ag, il a été montré qu'ils sont ensuite incorporés
dans le volume des nanoparticules sous la forme d'un domaine, et que ceci s'accompagne de la perte
de cohérence du domaine d'Ag. Dans la littérature, la migration des atomes de Co en subsurface
de nanoparticules d'Ag icosaédriques d'environ 2 nm a été observée par I. Parsina et al. [136] dans
le cadre de simulations en croissance lors du dépôt de Co sur des c÷urs d'Ag à 450K. Ces calculs
proposent la formation d'un ou plusieurs domaines de Co en subsurface pour une composition en Co
inférieure à 15%, puis la formation d'un unique domaine de Co sous forme de particules Janus-like
jusqu'à une composition en Co de 40%, avant une transition vers une conﬁguration c÷ur-coquille
(Co-Ag). Récemment, les calculs à l'équilibre à 0K par dynamique moléculaire de D. Bochicchio
et al. [72] ont suggéré que dans le cas de c÷urs d'Ag icosaédriques, le Co forme un domaine au
centre de la particule pour des compositions inférieures à 10%, puis un domaine décentré pour des
compositions de 10% à 20% de Co, alors que dans le cas de particules Dh ou TOh le domaine est
décentré dès le départ. Ce comportement résulte principalement d'une pression locale (positive) qui
comprime les atomes situés au centre d'une nanoparticule d'Ag icosaédrique. En conséquence, le
remplacement par des atomes plus petits de Co réduit cette pression pour la géométrie Ih, alors que
ce sont plutôt les sites de subsurface qui sont les plus favorables pour les mêmes raisons dans les cas
des structures Dh et TOh. Pour les échantillons étudiés, la population de c÷urs d'Ag présente une
dispersion en taille et des structures Ih ou fcc avec des fautes d'empilement. Il est alors possible que
pour les c÷urs d'Ag Ih, le dépôt de Co induise la formation d'un domaine au centre des particules
puis décentré, alors que pour les particules fcc (fautées) le domaine de Co peut être directement
formé en subsurface dès de très faibles compositions en Co [72], [136].
Pour des compositions en Co entre 60% et 70%, les nanoparticules Co/Ag étudiées évoluent vers
une conﬁguration c÷ur-coquille. Le domaine de Co décentré grossit, le Co se substitue aux sites
occupés par l'Ag dans le volume de la particule, alors que l'Ag ségrège à la surface sous forme
d'une couche en périphérie du c÷ur de Co. Lorsque la composition en Co est importante (>70%),
la couche d'Ag de couverture devient incomplète. Néanmoins, des liaisons restent accommodées au
réseau de l'Ag, ce sont probablement celles aux interfaces Ag|Co.
Un décalage de la composition de transition entre la conﬁguration Janus-like et c÷ur-coquille
(Co-Ag) est constaté entre les simulations ([Co]>40%) et l'expérience ([Co]>60%). Ce décalage
peut en partie provenir du fait que les simulations sont eﬀectuées sur des agrégats libres alors que
les nanoparticules étudiées sont supportées et tronquées. De plus, la température des simulations
en croissance [136] (450K à 650K) est supérieure à la température de croissance des échantillons
qui s'eﬀectue à température ambiante (∼ 300K) et pour lesquels la mobilité atomique est donc plus
faible.
Enﬁn, si lors de la première étape du dépôt les atomes de Co restent à la surface des c÷urs d'Ag,
compte tenu de nos observations, nous pouvons dire que le temps de résidence du Co en surface
avant son incorporation au sein de la particule d'argent est inférieur à 15 minutes (dans le cas d'un
ﬂux d'atomes de 1.1 1015at. cm-2.h-1).
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Rôle de la taille des c÷urs d'Ag :
Le dépôt d'atomes de Co sur des c÷urs d'Ag icosaédriques d'une taille supérieure (de l'ordre
de 3 nm, échantillon Î) conduit aussi à une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) mais avec des
domaines de Co de structure plus ordonnée que lors du dépôt sur des c÷urs d'Ag de 2 nm. Les
atomes de Co déposés sur les c÷urs de 3 nm sont donc incorporés dans les nanoparticules et ne
restent pas en surface des c÷urs. Ces observations sont en accord avec les calculs de D. Bochicchio
et al. [72] eﬀectués sur des particules icosaédriques de grandes tailles (∼3 nm à 3.5 nm) et qui
indiquent que la formation d'un domaine de Co tout d'abord centré, puis décentré, et entouré d'Ag
est énergétiquement favorable.
Cependant, au cours des travaux de thèse de Z. Kataya [26], un dépôt de Co a été eﬀectué in-situ
sur des c÷urs d'Ag décaédriques de 5 nm. Le dépôt de Co n'a pas entraîné de modiﬁcations du
domaine d'Ag, l'Ag n'a subi ni de contractions, ni de relaxations. La conﬁguration chimique ﬁnale
des nanoparticules Co/Ag de 6 nm et d'une composition moyenne en Co de 45% était de type c÷ur-
coquille (Ag-Co). Les atomes de Co sont donc restés en surface des c÷urs d'Ag. D'autres travaux
expérimentaux ont été réalisés sur des nanoparticules AgCo (12 nm à 15 nm) élaborées en solution
colloïdales par la technique Schlenck, avec la formation au préalable des c÷urs d'Ag de grande taille
(∼8 à 10 nm) avant la nucléation des atomes de Co ([153], [155], [156]). Sur une large gamme de
compositions (0.3≤[Co]≤0.8), le Co est situé en périphérie d'un domaine d'Ag de structure fcc.
A ce jour, aucune étude théorique sur des agrégats d'AgCo de grande taille (≥5 nm) n'existe à
notre connaissance. Plusieurs questions se posent alors à propos des rôles de la taille, de la structure
des c÷urs d'Ag et de la composition sur le processus de migration ou non du cobalt, ainsi que sur
le coût énergétique associé aux échanges atomiques nécessaires à la migration des atomes de Co par
rapport au coût lié à la formation d'une couche de Co en surface.
F Mécanismes de croissance des nanoparticules pour des dépôts simultanés Ag&Co :
Dans le cas d'une composition diluée en Ag (≤ 20%) (échantillon Ï), les apports simultanés de
l'Ag et du Co conduisent à une ségrégation de surface de l'Ag en périphérie d'un c÷ur de Co, et
suggèrent une préférence des atomes d'Ag pour les sites de surface des nanoparticules. Néanmoins,
cette couche superﬁcielle d'Ag reste incomplète. Dans la littérature, les simulations Monte Carlo
Metropolis à 100K de T. Van Hoof et al.[142] sur des nanoparticules AgCo de 2 nm indiquent aussi
une ségrégation de surface de l'Ag sous la forme d'une coquille incomplète lorsque la composition
en Ag est faible. Pour des agrégats de géométrie TOh, les atomes d'Ag occupent préférentiellement
les sites de surface de plus faible coordinence tels que les sommets, puis les arêtes, puis les facettes
(100), et enﬁn les facettes (111) [199]. Dans le cas d'agrégats de géométrie icosaédrique, l'étude
théorique de V. Moreno et al. [270] sur des nanoparticules AgCu de 2 nm et 4 nm indique que, dans
le cas d'une composition diluée en Ag, ce dernier occupe préférentiellement les sommets puis les
arêtes des agrégats, au détriment des facettes (111) qui sont plus coûteuses énergétiquement. Dans
notre cas, la couche étant incomplète, les sites occupés doivent d'abord être les sites préférentiels tels
que les sommets ou les arêtes. Au fur et à mesure que la taille des nanoparticules Ag&Co augmente
au cours de la croissance, la proportion de sites de surface diminue par rapport au nombre de sites
de volume, si bien que l'Ag va ensuite recouvrir les facettes (100) (le cas échéant) puis les facettes
(111).
Lorsque la composition en Ag augmente (échantillon Ë), l'Ag occupe d'abord l'ensemble des
sites préférentiels en surface et forme des liaisons avec les atomes de Co qui sont au c÷ur. Dès
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lors que les sites de surface les plus favorables sont remplis, l'Ag peut soit occuper des sites de
surface non préférentiels et former des liaisons Ag-Co, soit nucléer sur des sites d'Ag et favoriser
les liaisons homoatomiques Ag-Ag. D'après l'étude sur les nanoparticules Ag0.4&Co0.6, on constate
que l'argent forme des domaines juxtaposés au c÷ur de Co ce qui semble indiquer que les sites
préférentiels pour les atomes d'Ag sont alors les sites d'Ag. Il faut noter que nous sommes dans le
cas d'un dépôt simultané des deux métaux, les atomes de Co arrivant simultanément avec les atomes
d'Ag. Les deux métaux favorisent alors la formation de liaisons homoatomiques, ce qui conduit à
une démixtion des métaux avec un domaine d'Ag (ou plus) juxtaposé(s) à un domaine de Co (ou
plus). Ce comportement n'est pas prédit par les études théoriques, et peut provenir du fait que les
calculs ne considèrent pas les apports simultanés des deux métaux qui instaurent une compétition
entre les sites préférentiels de l'Ag et du Co.
Expérimentalement, des nanoparticules AgCo élaborées par la méthode LECBD (cf. chapitre 2),
de taille (2 à 3 nm) et de composition comparable (43% d'Ag) à celle de notre étude, présentent
une ségrégation de surface de l'Ag sous la forme d'une coquille incomplète autour d'un domaine de
Co comme le prévoient les simulations [145], [148], [69]. Néanmoins, il faut préciser que pour cette
méthode de dépôt la vitesse de formation des particules est beaucoup plus rapide que dans notre cas
(∼ quelques nanosecondes) ce qui peut engendrer des blocages cinétiques et ﬁger les nanoparticules
dans un état métastable.
L'étude sur les nanoparticules Ag&Co démontre le rôle de la composition des agrégats sur les
processus d'échanges atomiques dans les nanoparticules qui permettent la démixtion des métaux,
et sur le compromis énergétique associé à la maximisation des liaisons homoatomiques d'Ag et de
Co et à la présence du Co en surface des particules malgré son énergie de surface élevée.
F Cas du mode de croissance Ag/Co :
Dans le cas du dépôt d'Ag sur un c÷ur de Co (échantillon Ê), il a été montré que le domaine de
Co était conservé et qu'il y avait formation d'un domaine d'Ag (ou plus) juxtaposé(s) au domaine
de Co. Dans la littérature, ce comportement n'a pas été observé pour des nanoparticules AgCo dans
la gamme de taille de notre étude. Les calculs à 500K par dynamique moléculaire de nanoparticules
AgNi ou AgCu conçues par dépôt atome par atome d'Ag sur des c÷urs de Ni [73] ou de Cu [74] de
2 nm jusqu'à l'équicomposition, prévoient une ségrégation de surface de l'argent sous la forme d'une
couche.
Néanmoins, les travaux expérimentaux de C. Langlois et al. [78] sur des nanoparticules Ag0.33Cu0.67
de 15 nm supportées, et élaborées par dépôts successifs du Cu puis de l'Ag par pulvérisation laser,
ne présentent pas uniquement une conﬁguration de type c÷ur-coquille (Cu-Ag). Des nanoparticules
multi-domaines, constituées de domaines de Cu reliés par des ponts d'Ag sont observées (chapitre
1, Figure 1.18 (b)). Bien que ces particules soient plus grosses que les nanoparticules AgCo étudiées
dans ce travail, et que la croissance soit eﬀectuée sur un substrat porté à 270C, ces travaux
démontrent que d'autres conﬁgurations de ségrégation sont possibles.
La formation de domaines d'Ag peut alors résulter de plusieurs processus :
1. Comme dans le cas des croissances par dépôts simultanés des métaux, le dépôt d'Ag sur les
c÷urs de Co peut d'abord conduire à une occupation des sites de surface préférentiels, puis à
la nucléation sur des sites d'Ag pour limiter les liaisons hétéroatomiques Ag-Co.
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2. Le rôle du support doit aussi être considéré. Le substrat peut d'abord favoriser la nucléation
de l'Ag au point "triple" vide|substrat|Co, puis favoriser la croissance des domaines d'Ag au
niveau des sites d'Ag plutôt que la formation de paires hétéroatomiques Ag-Co.
Les eﬀets conjugués de ces diﬀérents processus ne permettent pas d'exclure le fait que des atomes
d'Ag puissent aussi être présents au niveau de certains sites de surface préférentiels du domaine de
Co.
Enﬁn, dans le cas du mode de croissance Ag/Co, contrairement au mode de dépôts simultanés
Ag&Co, une légère dilatation de certaines distances Co-Co est observée, mais cette dilatation est
faible et ne correspond pas au paramètre de l'Ag, ce qui prouve la forte stabilité du domaine initial
de Co.
Figure 4.42  Représentation schématique et synthétique des conﬁgurations chimiques les plus
probables pour les nanoparticules AgCo dans le cas des modes de dépôts, des compositions et des
tailles étudiés.
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Au cours de la croissance à température ambiante des nanoparticules d'AgCo, la cinétique de
croissance et la mobilité atomique limitée peuvent ﬁger la structure des nanoparticules dans un état
thermodynamiquement instable. Aﬁn d'évaluer l'existence d'éventuels états métastables qui résul-
teraient de blocages d'ordre cinétique ou environnemental au cours de l'élaboration des agrégats,
il est nécessaire d'étudier la stabilité de la structure et de la conﬁguration chimique des nanopar-
ticules d'AgCo en eﬀectuant des recuits thermiques des échantillons. En eﬀet, si les nanoparticules
sont ﬁgées dans une conﬁguration métastable, une des possibilités pour sortir le système d'un tel
état est de fournir de l'énergie aux atomes jusqu'à ce qu'ils puissent acquérir une mobilité suf-
ﬁsamment élevée pour vaincre la barrière énergétique associée à l'état métastable, et permettre des
échanges atomiques dans les particules.
Dans le cadre des échantillons étudiés, les recuits thermiques pourraient modiﬁer le rôle des
eﬀets de surface, et par conséquent accentuer le processus de démixtion des métaux ou uniquement
favoriser une ségrégation de surface de l'Ag sous forme d'une couche superﬁcielle homogène autour
d'un domaine monométallique de Co.
Néanmoins, il est essentiel de souligner que les recuits des échantillons provoquent une augmenta-
tion de la taille moyenne des particules par les processus de coalescence dynamique et de mûrissement
d'Ostwald, si bien que les éventuelles évolutions observées ne résultent pas seulement de l'eﬀet de
la température, mais également d'un eﬀet de taille.
Les recuits in-situ des nanoparticules sont réalisés par paliers progressifs de 100C ou 200C
jusqu'à une température de 300C ou 400C selon les échantillons. Les montées en température
entre deux paliers successifs durent environ une heure, puis les échantillons sont maintenus pendant
au moins une heure et demie à chaque palier de température pour eﬀectuer les mesures GISAXS et
GIWAXS.
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Avant-propos :
La ﬁgure 4.43 présente les mesures de diﬀusion aux grands angles au cours du recuit de nanoparti-
cules monométalliques de Co et d'Ag élaborées par la même méthode que les nanoparticules d'AgCo
étudiées, et à des vitesses de dépôt similaires. Bien que l'étude du recuit des agrégats monomé-
talliques ne soit pas détaillée dans ce travail, ces spectres permettent de mettre en évidence les
grandes tendances des évolutions structurales des nanoparticules monométalliques en température,
avant de s'intéresser au système bimétallique. Durant le recuit des agrégats de Co présentant ini-
tialement un désordre important et une taille de 1.3 nm, les réorganisations structurales conduisent
à une mise en ordre progressive vers un arrangement atomique organisé sur une structure fcc avec
plus ou moins de défauts structuraux. Le recuit de nanoparticules d'Ag de 2.5 nm de structure
majoritairement icosaédrique à température ambiante, entraîne des réorganisations atomiques qui
améliorent l'ordre structural à grande distance. Une transition structurale vers la géométrie décaé-
drique a lieu et est accompagnée d'une augmentation notable de la taille des particules jusqu'à 5 nm
[26].
Figure 4.43  (a) Spectres GIWAXS au cours du recuit de nanoparticules de Co d'une taille de
1.3 nm à RT, 1.7 nm à 200C, 2.0 nm à 300C, et 2.3 nm à 400C. (b) Spectres GIWAXS au cours
du recuit de nanoparticules d'Ag d'une taille de 2.5 nm à RT, 3.3 nm à 200C, 4.0 nm à 300C, et
5.5 nm à 400C [26].
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4.3.1.1 Cas de l'échantillon Î Co0.7/Ag0.3
L'échantillon Co0.7/Ag0.3 (7.2ML) est soumis à un recuit jusqu'à une température ﬁnale de
300C. L'évolution structurale et morphologique des nanoparticules est étudiée à 100C, 200C, et
300C. A la ﬁn de leur croissance à température ambiante, les nanoparticules Co0.7/Ag0.3 élaborées
par dépôts successifs de l'Ag puis du Co possèdent une taille moyenne de 4 nm et une conﬁguration
chimique qui présente une ségrégation superﬁcielle de l'Ag sous forme de nanoparticules c÷ur-
coquille (Co-Ag) (cf. 4.2.3.4).
Figure 4.44  Proﬁls des mesures GISAXS et les simulations associées dans la direction (a) parallèle





DCo eAg Λ dpart écartQ(RBS)(nm) (nm) (nm) (nm) (nm) (part.cm-2)
RT 4.0 0.85 3.4 0.3 3.4 0.30 5.0 4.0 1012 5%
100C 4.6 0.75 3.5 0.2 3.8 0.40 6.0 2.8 1012 10%
200C 5.5 0.70 3.9 0.2 4.5
0.55
7.0 2.0 1012 10%
(dH=0)
300C 6.4 0.70 4.5 0.2 5.2
0.60
8.5 1.4 1012 12%
(dH=0)
Tableau 4.16  Évolutions au cours du recuit du diamètre (D), du rapport d'aspect (H/D), de la
distance interparticule (Λ), de la hauteur (H), de l'écart type relatif sur le diamètre (σD/D), du
diamètre du domaine de Co (DCo), de l'épaisseur de la couche d'argent (eAg), et de la distance
interparticule (Λ) obtenues à partir des simulations des mesures GISAXS pour un modèle c÷ur-
coquille (Co-Ag), ou un modèle avec une ségrégation des métaux dans la direction parallèle au
substrat où l'Ag ne recouvre pas le domaine de cobalt si dH=0. Ce modèle est explicité dans
la méthodologie d'analyse (cf. 3.5.4.4.3, page 151). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et
écartQ(RBS) est l'écart entre la quantité de matière déterminée par RBS et celle recalculée à partir
des paramètres de la simulation.
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Les proﬁls des mesures GISAXS à chaque palier de température sont présentés sur la ﬁgure
4.44, et les évolutions des paramètres morphologiques déterminés à partir des simulations sont
récapitulées dans le tableau 4.16. L'augmentation de la température de recuit, entraîne une
augmentation progressive de la taille des nanoparticules et de la distance interparticule. A 300C,
les nanoparticules présentent un diamètre moyen de (6.4 ± 1.5) nm, et la densité de particules est
presque quatre fois plus faible qu'avant le recuit (dpart(RT) = 4.0 1012 part.cm-2, dpart(300C) =
1.4 1012 part.cm-2). Ces variations résultent des processus de coalescence dynamique des particules
[63] et du mûrissement d'Ostwald [59] lors du recuit. De plus, le recuit entraîne une diminution de
la dispersion en taille des objets (σD/D = 0.30 à RT et σD/D = 0.20 à 300C ) et une diminution
du rapport d'aspect (H/D = 0.85 à RT, H/D = 0.70 à 300C). La chute du rapport d'aspect peut
être représentative d'une évolution de la conﬁguration chimique des particules.
A RT et à 100C, les simulations sont eﬀectuées à partir d'un modèle c÷ur-coquille (Co-Ag) où
l'Ag recouvre le c÷ur de Co sous la forme d'une couche d'épaisseur uniforme. A partir de 200C, le
modèle c÷ur-coquille où l'Ag recouvre entièrement le cobalt ne permet pas d'obtenir de simulations
correctes des mesures expérimentales. Les meilleures simulations sont obtenues pour un modèle où
l'épaisseur de la coquille d'Ag dans la direction perpendiculaire au substrat (dH) est nulle. Ce modèle
est présenté dans le chapitre consacré à la méthodologie d'analyse des mesures GISAXS (3.5.4.4.3,
page 151). Il correspond à une conﬁguration dans laquelle l'Ag est ségrégé dans la direction parallèle
au substrat en périphérie du c÷ur de Co, sans recouvrir le c÷ur de Co.
Figure 4.45  Spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 lors du recuit jusqu'à 300C. Les
lignes verticales discontinues indiquent les positions des réﬂexions de Bragg caractéristiques de l'Ag
fcc (en rouge) et du Co fcc (en vert). Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les contributions
qui sont caractéristiques des paires Ag-Ag (resp. Co-Co).
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Figure 4.46  Décomposition en courbes lorentziennes des spectres GIWAXS des nanoparticules
Co0.7/Ag0.3 (a) à RT, (b) à 100C, (c) à 200C, et (d) à 300C. La somme des diﬀérentes lorentzi-
ennes (en gris) est représentée en vert. La position centrale et la largeur à mi-hauteur (FWHM) de
chaque lorentzienne sont reportées dans le tableau 4.17 pour toutes les températures.
Les spectres GIWAXS aux diﬀérentes températures présentés sur la ﬁgure 4.45 permettent de
visualiser l'évolution structurale globale des nanoparticules au cours du recuit, un oﬀset constant
est ajouté artiﬁciellement aﬁn de rendre le graphique lisible. La décomposition à l'aide de courbes
lorentziennes des spectres GIWAXS est présentée sur la ﬁgure 4.46.
L'analyse de l'évolution des spectres indique que :
• Les pics de diﬀusion s'aﬃnent avec la température de recuit (Tableau 4.17), ce qui est com-
patible avec une augmentation de la taille des domaines cohérents ou/et d'une amélioration
de l'ordre structural qui peut être liée soit à une diminution du désordre, soit à une transition
d'une structure non-périodique vers une structure cristalline.
• Les rapports d'intensité entre les diﬀérents pics de diﬀusion changent, notamment entre les
pics en q1 et q2 qui sont respectivement attribués à l'Ag, et à des contributions d'Ag et de
Co (cf. lignes verticales rouges et vertes associées aux positions des réﬂexions de Bragg de la
phase fcc de l'Ag et du Co sur la ﬁgure 4.45).
• Des pics de diﬀusion apparaissent en q2b, q4b, et q5b. Ils sont respectivement attribués au Co, à
l'Ag, et à des contributions d'Ag et de Co, et correspondent à l'apparition d'un ordre cristallin
fcc.
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• Les positions des pics d'Ag se décalent vers les petites valeurs de q (Tableau 4.17). Ce dé-
calage peut résulter d'un eﬀet de dilatation thermique des distances interatomiques de l'Ag
de 0.284 nm à 0.289 nm, soit une variation de 1.7%. Néanmoins, cette variation est supérieure
à celle induite par un simple eﬀet de dilatation thermique (∼0.001 nm, cf. thèse de Z. Kataya
[26]), et conduit à des distances interatomiques comparables à celles de l'Ag fcc. La tendance
est moins signiﬁcative pour le Co.
(nm−1) RT 100C 200C 300C contributions
des métaux
q1 27.1 26.96 26.77 26.64 Ag
FWHM (3.2) (2.6) (2.4) (2.0)
q2 30.70 30.61 30.59 30.52 Ag et Co
FWHM (3.7) (3.3) (3.0) (2.6)
q2b - 34.45 34.50 34.65 Co
FWHM (3.2) (3.1) (3.0)
q3 44.44 43.99 43.54 43.51 Ag
FWHM (4.5) (4.2) (4.0) (3.6)
q4 51.41 51.14 50.83 50.55 Ag et Co
FWHM (6.7) (6.6) (6.5) (4.1)
q4b - - - 53.45 Ag
FWHM (3.6)
q5 59.59 59.32 59.52 58.70 Co
FWHM (6.0) (5.9) (5.7) (3.8)
q5b - - - 61.1 Ag et Co
FWHM (3.7)
q6 67.90 67.81 67.41 67.29 Ag
FWHM (4.6) (4.5) (4.2) (4.0)
Tableau 4.17  Evolution de la position et de largeur à mi-hauteur (FWHM) des pics de diﬀusion
aux grands angles au cours du recuit des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 (7.2ML). Ces paramètres sont
issus de la décomposition à l'aide de courbes lorentziennes aux diﬀérentes températures. Les FWHM
des pics en q1 et q3 doivent être identiques pour une structure cristalline sauf dans le cas de fautes
d'empilement ou de mâcles (111) dans la structure fcc. Dans ce cas, les raies (111) sont plus ﬁnes
que les raies (200) ou (220). C'est aussi le cas pour les pics propres au Co.
Recuit à 100C
A 100C les nanoparticules atteignent une taille moyenne de (4.6 ± 1.1) nm qui suggère un
phénomène de mûrissement d'Ostwald très limité. La ﬁgure 4.47 (a) présente l'évolution du spectre
GIWAXS à 100C par rapport à celui à température ambiante. L'augmentation de la taille des
agrégats s'accompagne d'un aﬃnement de la largeur moyenne des pics de diﬀusion (Figure 4.46 (b)
et Tableau 4.17) et d'une augmentation de l'intensité diﬀusée. Les variations des intensités, notam-
ment en q1 et q2 (Figure 4.47 (a) et (b)), semblent indiquer que seul l'Ag évolue signiﬁcativement.
Cependant, le proﬁl du spectre GIWAXS à 100C reste globalement proche de celui à température
ambiante.
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Figure 4.47  (a) Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 à RT et
100C. Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les contributions qui sont uniquement caractéris-
tiques des paires Ag-Ag (resp. Co-Co). (b) Rapport de l'intensité intégrée du pic 1 par rapport à
celle du pic 2 aux diﬀérentes températures. Ces valeurs sont obtenues à partir de la décomposition
à l'aide de courbes lorentziennes.
Figure 4.48  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 (a) à 100C et
200C, (b) à 200C et 300C. Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les contributions qui sont
uniquement caractéristiques des paires Ag-Ag (resp. Co-Co).
Recuit à 200C
Le recuit à 200C induit un processus de coalescence dynamique qui entraine une augmentation
signiﬁcative de la taille des nanoparticules jusqu'à un diamètre moyen de (5.5±1.3) nm (Figure 4.44
et Tableau 4.16). La comparaison des spectres GIWAXS à 100C et 200C (Figure 4.48 (a)) indique
que le nombre de nouvelles paires Ag-Ag augmente encore davantage que celui des paires Co-Co.
En eﬀet, le ratio des aires du pic de diﬀusion en q1 par rapport à celui localisé en q2 augmente plus
qu'entre RT et 100C (Figure 4.47 (b)). Néanmoins, malgré l'augmentation de la taille moyenne des
domaines de Co de 3.8 nm à 4.5 nm entre 100C et 200C, les contributions propres au Co en q2b
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et q5 s'aﬃnent peu comparativement à celles propres à l'Ag. La réorganisation des atomes d'Ag à
200C accompagne alors les modiﬁcations morphologiques déduites des mesures GISAXS qui sont :
la diminution du rapport d'aspect, et l'évolution du modèle de simulation (c÷ur-coquille) (Co-Ag)
où l'Ag recouvre le Co, vers un modèle avec une ségrégation de l'Ag dans la direction parallèle au
substrat en périphérie d'un domaine de Co.
Recuit à 300C
A 300C, la densité de nanoparticules diminue et les agrégats atteignent un diamètre moyen de
(6.4 ± 1.5) nm (Figure 4.44 et Tableau 4.16). D'après les spectres GIWAXS de la ﬁgure 4.48 (b),
la montée en température à 300C entraîne des réorganisations structurales avec une amélioration
de la mise en ordre à grandes distances, non seulement de l'Ag mais aussi du Co. D'une part,
la contribution propre aux atomes de Co en q2b augmente (cf. ﬂèche verte, Figure 4.48 (b)) et le
pic localisé en q5 = (58.70 ± 0.01) nm−1 s'aﬃne et se décale vers une position plus proche de la
position caractéristique de la réﬂexion (311) du Co massif fcc (q5 = 58.79 nm
−1). D'autre part, les
pics de diﬀusion majoritairement attribués à l'Ag, repérés en q1, q3, et q6, s'aﬃnent et présentent
un décalage vers de plus faibles valeurs du vecteur de diﬀusion par rapport aux spectres à 200C,
jusqu'à atteindre les positions de l'Ag massif (cf. tableau 4.1), ce qui indique un relâchement de
l'état de déformation des domaines d'Ag. En outre, un épaulement apparaît en q4b sur le ﬂanc droit
du pic localisé en q4. Cette nouvelle contribution se situe autour de la position caractéristique de la
réﬂexion (222) de l'Ag fcc.
Conﬁgurations chimiques les plus probables lors du recuit jusqu'à 300C
A température ambiante, la conﬁguration chimique initiale des nanoparticules
Co0.7/Ag0.3 de 4 nm correspond à une ségrégation de surface de l'Ag, et donne lieu à une conﬁgu-
ration de type c÷ur-coquille (Co-Ag). Le recuit jusqu'à 300C entraîne la coalescence des agrégats
qui grossissent jusqu'à une taille moyenne de 6.4 nm, et une augmentation signiﬁcative du nombre
de paires (liaisons) Ag-Ag. Les nanoparticules présentent une conﬁguration chimique ségrégée où
des domaines d'Ag avec une mise en ordre à grande distance selon une organisation fcc coexistent
avec des domaines de Co également proches d'une organisation fcc. Quatre conﬁgurations chimiques
sont alors envisageables :
1. La conﬁguration chimique Janus
2. La conﬁguration chimique Janus-like : avec un domaine de Co et un domaine d'Ag juxtaposés
et entourés d'une couche d'Ag en surface
3. La conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille d'Ag d'une épaisseur de deux mono-
couches puisque pour une composition en Ag de 30% la quantité d'Ag est suﬃsante pour
former une telle coquille dès lors que la taille des c÷urs de Co est supérieure ou égale à 5 nm.
4. La conﬁguration chimique multi-domaines où coexistent plus de deux domaines monomé-
talliques d'Ag et de Co
La ﬁgure 4.49 (a) présente les spectres GIWAXS simulés à partir de modèles non-relaxés de
nanoparticules d'Ag0.4Co0.6 d'une taille de 5.2 nm et d'arrangement fcc pour une conﬁguration
chimique Janus et une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille de deux monocouches.
Ces simulations indiquent que la cohérence des paires Ag-Ag pour un modèle Janus est meilleure que
pour le modèle c÷ur-coquille puisque les pics de diﬀusion propres aux paires Ag-Ag sont plus ﬁns et
plus intenses (ﬂèches rouges). Le rapport des deux premiers pics de diﬀusion associés respectivement
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aux contributions principales des paires Ag-Ag et Co-Co est plus proche de celui des spectres
expérimentaux dans le cas du modèle Janus, ce qui permet de faire l'hypothèse d'une transition
vers une conﬁguration chimique où les atomes d'Ag se regroupent pour former des domaines (3D),
plutôt que vers une ségrégation de surface de l'Ag sous la forme d'une couche (2D) lors du recuit.
Le spectre GIWAXS des nanoparticules Co0.7/Ag0.3 recuites à 300C est alors comparé à la
somme des spectres simulés pour des agrégats monométalliques d'Ag et de Co de géométrie Dh à
partir d'une distribution de trois tailles d'agrégats et centrée entre 4 nm et 4.5 nm (Figure 4.49 (b)).
La simulation obtenue est proche du spectre expérimental, et suggère une séparation de phase des
métaux sous forme de domaines métalliques de grande taille. Etant donné, l'estimation de la taille
des nanoparticules issue des mesures GISAXS (6.5 nm± 1.5 nm ), la conﬁguration multi-domaines
est donc peu probable. L'ajustement n'est pas parfait, sachant qu'aucune interface entre l'Ag et
le Co n'est prise en compte dans la simulation, et que seuls les défauts structuraux le sont grâce
à la géométrie Dh dont la signature GIWAXS est proche de celle d'une structure fcc fautée. En
particulier, des contributions intermédiaires entre les pics en q1 et q2, et entre les pics en q3 et q4 ne
sont pas reproduites dans la simulation et suggèrent l'existence de distances intermédiaires à celle
du Co et de l'Ag qui peuvent exister aux interfaces Ag|Co.
Figure 4.49  (a) Simulations de l'intensité diﬀusée aux grands angles obtenues à partir de
modèles non-relaxés de nanoparticules d' Ag0.4Co0.6 de 4907 atomes (5.2 nm) pour une conﬁgu-
ration chimique Janus (en bleu) et une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille de
deux monocouches (en rose) à 300K (∼ 25C). (b) Spectre GIWAXS des nanoparticules Co0.7/Ag0.3
à 300C, et la simulation obtenue à partir de la somme des signatures GIWAXS de populations
d'agrégats monométalliques Dh non-relaxés d'Ag et de Co, pour une distribution de trois tailles
d'agrégats centrée entre 4 nm et 4.5 nm.
Finalement, étant données la composition et la taille des particules, deux conﬁgurations de sé-
grégation sont envisageables : Janus ou Janus-like avec une couche superﬁcielle d'Ag. Ces conﬁ-
gurations seront discutées dans le bilan. Aﬁn de poursuivre l'étude sur la stabilité en température
des nanoparticules élaborées par dépôts séquentiels de l'Ag puis du Co et d'évaluer le rôle éventuel
de la composition, cet échantillon peut alors être confronté au recuit de l'échantillon Ì Co0.8/Ag0.2
(6.5ML) qui présente une plus faible composition en Ag et une quantité de Co comparable.
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4.3.1.2 Cas de l'échantillon Ì Co0.8/Ag0.2
A la ﬁn de la croissance à température ambiante, les nanoparticules de l'échantillon Co0.8/Ag0.2
(6.5ML) possèdent une taille moyenne de 3.5 nm et présentent un c÷ur de Co de taille légèrement
inférieure à l'échantillon précédent (Î), et une coquille d'Ag qui est incomplète dans ce cas (cf.
4.2.3).
Figure 4.50  Proﬁls des mesures GISAXS dans la direction (a) parallèle et (b) perpendiculaire au
substrat lors du recuit des nanoparticules Co0.8/Ag0.2. Les paramètres des simulations (bleu clair),






DCo eAg Λ dpart écartQ(RBS)(nm) (nm) (nm) (nm) (nm) (part.cm-2)
RT 3.5 0.64 2.3 0.25 3.1 0.18 4.0 6.3 1012 10%
100C 4.2 0.62 2.6 0.23 3.7 0.21 4.8 4.3 1012 1%
200C 5.6 0.62 3.5 0.21 4.8
0.40
7.2 1.9 1012 6%
(dH=0)
300C 6.2 0.65 4.0 0.21 5.3
0.43
8.5 1.4 1012 11%
(dH=0)
Tableau 4.18  Évolutions au cours du recuit du diamètre (D), du rapport d'aspect (H/D), de la
distance interparticule (Λ), de la hauteur (H), de l'écart type relatif sur le diamètre (σD/D), du
diamètre du domaine de Co (DCo), de l'épaisseur de la couche d'argent (eAg), et de la distance
interparticule (Λ) obtenues à partir des simulations des mesures GISAXS pour un modèle c÷ur-
coquille (Co-Ag), ou un modèle avec une ségrégation des métaux dans la direction parallèle au
substrat où l'Ag ne recouvre pas le domaine de cobalt si dH=0. Ce modèle est explicité dans
la méthodologie d'analyse (cf. 3.5.4.4.3, page 151). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et
écartQ(RBS) est l'écart entre la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir
des paramètres de la simulation.
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Au cours du recuit, les mesures GISAXS (Figure 4.50 et Tableau 4.18) indiquent la même évo-
lution que l'échantillon précédent : une augmentation de la distance interparticule (ΛRT = 4.0 nm,
Λ300C = 8.5 nm), une diminution de la densité de particules (dRT = 6.3 1012 part. cm-2, d300C =
1.4 1012 part. cm-2), une augmentation de la taille des nanoparticules jusqu'à un diamètre moyen de
(6.2± 1.8) nm, une hauteur moyenne de (4.0± 1.2) nm à 300C, et une diminution de la dispersion
en taille des objets (σD/D=0.25 à RT et σD/D = 0.21 à 300C). Le rapport d'aspect des particules
varie peu.
A RT et à 100C, les simulations sont eﬀectuées à partir d'un modèle c÷ur-coquille (Co-Ag)
avec une coquille incomplète (épaisseur moyenne inférieure à une monocouche). A partir de 200C,
les meilleures simulations sont obtenues pour un modèle où l'épaisseur de la coquille d'Ag dans la
direction perpendiculaire au substrat (dH) est nulle, comme pour l'échantillon Î.
Les changements morphologiques observés au cours du recuit des nanoparticules s'accompagnent
d'évolutions structurales. Les ﬁgures 4.51 (a) et (b) présentent les mesures GIWAXS à chaque
température, et permettent de visualiser les positions caractéristiques des réﬂexions de Bragg de
l'Ag fcc, du Co fcc, et du Co hcp pour les matériaux massifs. Les décompositions à l'aide de courbes
lorentziennes des spectres GIWAXS sont présentées sur la ﬁgure 4.52.
Figure 4.51  (a-b) Spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 lors du recuit jusqu'à 300C.
Les lignes verticales discontinues indiquent les positions des réﬂexions de Bragg caractéristiques (a)
de l'Ag fcc (en rouge) et du Co fcc (en vert foncé), (b) de l'Ag fcc (en rouge) et du Co hcp
(en vert clair). Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les contributions qui sont uniquement
caractéristiques des paires Ag-Ag (resp. Co-Co). Sur ces ﬁgures un "oﬀset" constant est ajouté aux
diﬀérents spectres.
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Figure 4.52  Décompostion en courbes lorentziennes des spectres GIWAXS des nanoparticules
Co0.8/Ag0.2 (a) à RT, (b) à 100C, (c-c') à 200C, et (d-d') à 300C. La somme des diﬀérentes
lorentziennes (en gris) est représentée en vert. La position centrale et la largeur à mi-hauteur
(FWHM) de chaque lorentzienne sont reportées dans le tableau 4.19 pour toutes les températures.
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(nm−1) RT 100C 200C 300C contributions
des métaux
q1 26.48 26.48 26.42 26.33 Ag
FWHM (4.3) (3.3) (2.4) (2.0)
q2c - - 28.72 28.60 Co
FWHM (1.9) (1.8)
q2 31.11 31.10 30.79 30.63 Ag et Co
FWHM (3.8) (3.8) (2.6) (2.1)
q2d - - 32.67 32.73 Co
FWHM (2.3) (1.8)
q2b - - 35.10 35.23 Co
FWHM (2.5) (2.0)
q3 46.8 45.8 43.86 43.63 Ag
FWHM (7.0) (6.8) (2.4) (2.2)
q4 53.0 52.5 50.15 49.99 Ag et Co
FWHM (7.5) (7.5) (3.0) (2.5)
q4b - - 53.00 52.5 Ag
FWHM (2.4) (2.4)
q5 - - 58.69 58.70 Co
FWHM (2.5) (2.4)
q5b - - 61.33 61.30 Ag et Co
FWHM (2.5) (2.4)
q6 - - 68.01 67.90 Ag
FWHM (3.0) (2.9)
Tableau 4.19  Evolution de la position et de la largeur à mi-hauteur (FWHM) des pics de diﬀusion
aux grands angles au cours du recuit des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 (6.5ML). Ces paramètres sont
issus de la décomposition à l'aide de courbes lorentziennes aux diﬀérentes températures présentées
sur la ﬁgure 4.52.
Figure 4.53  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 à RT et à 100C.
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Le recuit à 100C entraîne les mêmes évolutions que celles évoquées pour l'échantillon précédent :
une augmentation de l'intensité du pic localisé en q1 plus importante que celle du pic en q2, et une
diminution de la largeur à mi-hauteur du pic en q1. Cependant, pour cet échantillon, les positions
moyennes de ces deux pics sont conservées (q1 = 26.48 ±0.02nm−1, q2 = 31.10 ±0.02 nm−1), et
aucune nouvelle contribution n'apparaît (Figure 4.52, Tableau 4.19).
Lors du recuit à 200C, en plus des évolutions évoquées pour l'échantillon Î, de nouvelles con-
tributions apparaissent sur le spectre GIWAXS (Figure 4.54 (a)) en q4b, q5, et de part et d'autre
du pic en q2. Les nouvelles contributions propres aux paires Co-Co qui apparaissent en q2c =
(28.72± 0.01) nm−1 et q2d = (32.67± 0.01) nm−1 sont situées à des positions proches de celles ca-
ractéristiques des réﬂexions de Bragg (100) et (101) du Co massif de structure hcp (q100 = 28.99 nm
−1,
q101 = 32.86 nm
−1, cf. tableau 4.3).
Figure 4.54  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 lors du recuit
(a) à 100C et à 200C, (b) à 200C et à 300C. Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les
contributions qui sont caractéristiques des paires Ag-Ag (resp. Co-Co).
A 300C, la réorganisation structurale des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 se poursuit (Figure 4.54
(b)). Les pics associés aux paires Ag-Ag localisés en q1, q3, q4b, et q6 (ﬂèches rouges) s'aﬃnent
d'après l'évolution des largeurs à mi-hauteur extraites de la décomposition du spectre GIWAXS à
l'aide de contributions lorentziennes (Figure 4.52, Tableau 4.19). La position du pic principal des
contributions de l'Ag en q1 = (26.33 ± 0.01) nm−1 indique que la distance interatomique moyenne
dans les domaines d'Ag est de l'ordre 0.292 nm, ce qui correspond à une relaxation des distances de
1.1% par rapport à l'Ag fcc du matériau massif (q(111) = 26.63 nm
−1 soit dAg-Ag (fcc) = 0.289 nm).
Cette relaxation peut résulter des eﬀets de dilatation thermique [26].
L'augmentation de l'intensité et l'aﬃnement des pics propres au Co (ﬂèches vertes) témoignent
d'une amélioration de l'ordre structural dans les domaines de Co entre 200C et 300C. Les con-
tributions en q2c et q2d caractéristiques de la phase hcp sont plus marquées. La contribution en
q2b propre à la phase fcc s'accentue aussi. A 300C, des domaines cohérents de Co basés sur un
arrangement hcp et d'autres basés sur un arrangement fcc sont présents.
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Conﬁgurations chimiques les plus probables lors du recuit jusqu'à 300C :
A température ambiante, la conﬁguration chimique initiale des nanoparticules Co0.8/Ag0.2 de
3.5 nm correspond à une ségrégation de surface de l'Ag sous la forme d'une couche incomplète
qui recouvre un domaine de Co. Le recuit jusqu'à 300C entraîne la coalescence des agrégats
qui grossissent jusqu'à une taille moyenne de 6.2 nm, une augmentation signiﬁcative du nombre
de paires Ag-Ag, et une réorganisation structurale des objets. Les nanoparticules présentent une
conﬁguration chimique ségrégée où des domaines cohérents d'Ag, avec une mise en ordre à grande
distance selon une organisation fcc, coexistent avec des domaines cohérents de Co de phase fcc
et hcp. La comparaison des spectres GIWAXS expérimentaux avec les spectres simulés pour des
conﬁgurations c÷ur-coquille ou Janus de composition proche à celle de cet échantillon (cf. partie
3.3.2.2, Figure 3.16), bien que d'une taille plus petite (3 nm), permet d'écarter l'hypothèse d'une
conﬁguration c÷ur-coquille.
Deux conﬁgurations chimiques sont envisageables :
1. La conﬁguration chimique Janus
2. La conﬁguration chimique multi-domaines où coexistent des domaines cohésifs d'Ag et de Co
La comparaison des échantillons Ì Co0.8/Ag0.2 et Î Co0.7/Ag0.3 interroge sur les conditions de
transition du Co vers une structure hcp.
Les simulations eﬀectuées par G. Li et al. [100] sur la conﬁguration d'équilibre à température
ambiante de particules de Co indiquent que les nanoparticules d'une taille inférieure à 2.9 nm sont
icosaédriques, que celles d'une taille entre 2.9 nm et 3.4 nm sont décaédriques, et qu'une transition
vers la phase hcp a lieu pour les nanoparticules d'une taille supérieure à 3.5 nm.
La majorité des études expérimentales sur les nanoparticules de Co élaborées par voie physique ou
par voie chimique présentées au chapitre 1 indiquent que les structures non-périodiques Ih, ou Dh,
et cristallines fcc sont majoritairement observées jusqu'à des tailles inférieures à 4 nm ou 6 nm [32],
[105], [112], et que la phase hcp peut être observée au-delà [112], [114]. Plusieurs études indiquent la
coexistence de particules de Co de structure fcc et de structure hcp pour des populations de particules
d'une taille moyenne entre 5 et 10 nm, avec une augmentation de la proportion de particules dans
la phase hcp avec l'augmentation de la taille des agrégats [114], [107].
S. Sun et al. [115] ont observé une transition de la phase  (cf. 1.3.1) vers la phase hcp à 300C
lors du recuit de nanoparticules de tailles initiales de 3 nm à 9 nm à température ambiante, et
dont la taille reste inchangée au cours du recuit. Un recuit à 500C de ces particules entraîne une
transition vers la phase fcc qui est conservée après retour à température ambiante, la transition
de phase fcc→hcp lors de la descente en température (T<420C), qui est observée pour le Co
massif, n'ayant pas lieu. L. G. Jacobsohn et al. [107] ont aussi constaté que la phase hcp n'était pas
stable lors du recuit jusqu'à 900C d'une population de particules de Co de 10 nm élaborées par
implantation ionique dans une matrice de silice. Avant recuit, la majorité des particules présente
une structure hcp. Après retour à température ambiante, la structure fcc est majoritaire.
Ces études eﬀectuées sur des particules monométalliques indiquent que la transition vers la phase
hcp est d'une part directement liée à la taille des particules, et d'autre part qu'elle peut être activée
par la température. Dans le cas des échantillons présentés précédemment, les particules qui transitent
vers la phase hcp sont celles qui présentent des domaines de Co de plus petite taille. Cependant la
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diﬀérence majeure entre les deux échantillons réside dans la quantité d'Ag. L'échantillon Ì a une
taille de c÷ur de Co plus petite et la quantité d'Ag en surface est moindre que celle de l'échantillon
Î. Ainsi, même si pour l'échantillon Î les c÷urs de Co présentent une taille plus grande, la transition
vers la phase hcp ne s'eﬀectue pas, très probablement du fait de la présence importante d'Ag en
surface qui pourrait engendrer un blocage cinétique vers la phase hcp. Ce comportement a également
été évoqué par X. Xu-Yang [139] (cf. partie 1.4). Les simulations par dynamique moléculaire à 200K
sur des agrégats AgCo de 2.5 nm indiquent que dès lors que la quantité d'Ag est insuﬃsante pour
former une coquille complète en surface d'un c÷ur de Co, le c÷ur de Co évolue de la structure Ih
vers la structure hcp.
Enﬁn, il faut noter que la diﬀusion des rayons X apporte des informations moyennées à l'échelle
de l'échantillon, il est donc diﬃcile de déterminer si les phases hcp et fcc du Co coexistent dans une
même particule Co0.8/Ag0.2, ou si une seule phase est présente. En particulier, la dispersion en taille
des nanoparticules, et donc des c÷urs de Co et des coquilles d'Ag, peut entraîner des comportements
diﬀérents selon les particules.
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L'echantillon Ï Co0.8/Ag0.2 (6.5ML), obtenu par dépôts simultanés et qui présente une conﬁg-
uration chimique similaire aux deux échantillons précédents à température ambiante, est également
recuit dans les mêmes conditions. Il faut noter que comparativement à l'échantillon Ì, le c÷ur de
Co est de plus petite taille (DCo (Ï)=2.2 nm, DCo (Ì)=3.1 nm) à la ﬁn de croissance.
L'évolution des spectres GIWAXS au cours du recuit est présentée sur la ﬁgure 4.55 et indique
les mêmes tendances d'évolution au cours du recuit à 100C (qui sont très faibles). Il est par contre
intéressant de comparer les échantillons Ì et Ï à 200C et 300C.
Figure 4.55  Spectres GIWAXS des nanoparticules Ï Ag0.2&Co0.8 lors du recuit jusqu'à 300C.
Les lignes verticales discontinues indiquent les positions des réﬂexions de Bragg caractéristiques de
l'Ag fcc (en rouge) et du Co fcc (en vert). Les ﬂèches rouges (resp. vertes) indiquent les contributions
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Tableau 4.20  Caractéristiques des nanoparticules Ï Ag0.2&Co0.8 et Ì Ag0.2/Co0.8 lors du recuit
à 200C.
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Figure 4.56  Comparaison des spectres GIWAXS des échantillonsÌ etÏ lors du recuit (a) à 200C
et (c) à 300C. Décomposition en courbes lorentzienne du spectre GIWAXS des nanoparticules Ï
Ag0.2&Co0.8 (b) à 200C et (d) à 300C. La somme des diﬀérentes lorentziennes (en gris et vert) est
représentée en rouge. La position centrale et la largeur à mi-hauteur (FWHM) de chaque lorentzienne
sont reportées dans le tableau 4.21.
q1 q2 q2b q3 q4 q4b q5 q5b q6
(nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1)
200C
26.40 30.66 34.01 43.67 50.46 - 58.56 - 67.90
(2.1) (3.5) (3.4) (3.3) (4.9) - (5.0) - (5.0)
300C
26.28 30.59 34.55 43.61 50.11 53.33 58.43 61.01 67.70
(2.0) (3.1) (3.0) (3.0) (3.3) (3.2) (3.2) (3.2) (4.5)
Tableau 4.21  Positions et largeurs à mi-hauteur (FWHM) des pics de diﬀusion aux grands angles
au cours du recuit à 200C et 300C des nanoparticules Ï Ag0.2&Co0.8 . Ces paramètres sont issus
de la décomposition à l'aide de courbes lorentziennes des spectres GIWAXS.
Les paramètres morphologiques déduits des mesures GISAXS sont reportés dans le tableau 4.20,
et les comparaisons des spectres GIWAXS lors des recuits à 200C et à 300C sont présentées sur
les ﬁgures 4.56 (a) et (c). Les deux échantillons possèdent une quantité d'Ag identique (1.1ML), et
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les contributions de l'Ag autour de 27 nm−1, 43 nm−1, et 51 nm−1 sont très proches, ce qui indique
une réorganisation similaire des atomes d'Ag lors des recuits à 200C et à 300C. En revanche, la
réorganisation du Co est diﬀérente. Les décompositions à l'aide de contributions lorentziennes des
spectres GIWAXS de l'échantillon Ï à 200C et à 300C (Figure 4.56 (b) et (d)) indiquent que le
pic de diﬀusion associé aux contributions principales du Co peut être dissocié en deux contributions
centrées sur des positions proches de celles caractéristiques des réﬂexions (111) et (200) de la phase
fcc du Co massif (Tableau 4.21), alors qu'une réorganisation partielle du Co vers la phase hcp
(ﬂèches roses) est observée pour l'échantillon Ì (cf. 4.3.1.2).
Rôle de la taille du domaine de Co sur la transition vers la phase hcp :
Dans le cas présent, étant donné que la quantité d'Ag des deux échantillons est similaire (épais-
seur de coquille similaire), l'absence de la transition du domaine de Co vers la phase hcp pour les
nanoparticules Ï Ag0.2&Co0.8 est imputable à un eﬀet de taille du domaine de Co :
DCo (Ï)=(3.7± 0.5) nm et DCo (Ì)=(4.8± 0.8) nm. Pour les nanoparticules c÷ur-coquille (Co-Ag),
lorsque la coquille d'Ag est incomplète à température ambiante, l'ordre de grandeur de la taille pour
laquelle est observée la transition vers la phase hcp au cours du recuit est donc proche de celle des
nanoparticules monométalliques de Co, puisque la transition d'une géométrie non-périodique (Ih,
Dh) vers une structure hcp est attendue pour des tailles supérieures à 3.5 nm [100].
Conﬁguration chimique des nanoparticules Ag&Co après recuit à 300C
Un échantillon de nanoparticules AgCo, de composition et de quantité de matière proches de
l'échantillonÏ et recuit à 300C, a été observé ex-situ par imagerie TEM en champ sombre annulaire
aux grands angles (Figure 4.57).
Cette image qui présente un contraste en Z (cf. 2.2.2), indique que les nanoparticules sont ma-
joritairement biphasées avec une région très riche en Ag (zone claire), et une région très riche
en Co (zone plus sombre). Ainsi, l'existence de domaines monométalliques d'Ag et de Co déduite
des mesures GIWAXS in-situ est confortée par les images HAADF et la ségrégation des métaux
s'apparente à une démixtion totale de type Janus.
Figure 4.57  Images HAADF de nanoparticules Ag0.2&Co0.8 (∼ 4.5ML) élaborées par dépôts
simultanés de l'Ag et du Co, et recuites à 300C. Ces images présentent un contraste en Z : les
zones claires sont les plus riches en Ag.
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L'échantillon Ag0.4/Co0.6 (2.8ML) est soumis à un recuit jusqu'à une température ﬁnale de 400C.
Les évolutions structurales et morphologiques des nanoparticules sont suivies à 200C, 300C et
400C. Avant le recuit, les nanoparticules Ag0.4/Co0.6 présentent une taille moyenne de l'ordre de
2nm et une conﬁguration chimique ségrégée avec la présence de domaines monométalliques d'Ag et
de Co (cf. 4.2.1).
Figure 4.58  Proﬁls des mesures GISAXS et simulations associées dans la direction (a) parallèle
et (b) perpendiculaire au substrat mesurés lors du recuit des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 jusqu'à
400C.
D (nm) H/D H (nm) σD/D Λ (nm) dpart (part.cm-2) écartQ(RBS)
RT 2.0 0.80 1.7 0.30 2.8 1.3 1013 6%
200C 2.7 0.80 2.1 0.30 4.5 4.9 1012 14%
300C 2.8 0.83 2.3 0.30 4.8 4.3 1012 10%
400C 3.1 0.84 2.6 0.35 5.0 4.0 1012 12%
Tableau 4.22  Paramètres morphologiques déterminés à partir des mesures GISAXS : diamètre (D),
rapport d'aspect (H/D), écart type relatif de la distribution en taille de type gaussienne (σD/D),
distance interparticule (Λ). dpart (=1/Λ2) est la densité de particules et écartQ(RBS) est l'écart entre
la quantité de matière déterminée par RBS et celle calculée à partir des paramètres de la simulation.
Les proﬁls des mesures GISAXS à chaque palier de température sont présentés sur la ﬁgure 4.58,
et l'évolution des paramètres morphologiques déterminés à partir des simulations est récapitulée
dans le tableau 4.22. Pour cet échantillon, les nanoparticules sont plus petites que celles des échan-
tillons précédents. Comme indiqué dans la méthodologie d'analyse des mesures GISAXS (cf. 3.5),
les diﬀérents modèles de simulations (c÷ur-coquille, ségrégé dH=0, et allié) sont donc diﬃcilement
discernables.
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Figure 4.59  Spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 lors du recuit jusqu'à 400C. Les
lignes verticales discontinues indiquent les positions des réﬂexions de Bragg caractéristiques de l'Ag
fcc (en rouge) et du Co fcc (en vert). Un oﬀset est ajouté aﬁn de rendre le graphique visible.
q1 q2 q3 q4 q4b
(nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1) (nm−1)
RT
27.38 31.09 45.65 51.42 -
(4.0) (4.2) (7.8) (9.4)
200C
26.95 30.37 43.73 51.10 -
(2.9) (4.0) (3.7) (7.0)
300C
26.80 30.37 43.71 51.07 -
(2.9) (3.8) (3.7) (7.0)
400C
26.61 30.31 43.52 50.50 53.29
(2.7) (3.5) (3.5) (3.5) (3.5)
contributions
Ag Ag et Co Ag Ag et Co Ag
des métaux
Tableau 4.23  Positions et largeurs à mi-hauteur (FWHM) des pics de diﬀusion aux grands angles
au cours du recuit à 200C et 300C des nanoparticules Ê Ag0.4/Co0.6 . Ces paramètres sont issus
de la décomposition à l'aide de courbes lorentziennes des spectres GIWAXS. Les variations de la
résolution ∆q fonction de q pour l'acquisition des mesures GIWAXS à 7 keV induit un élargissement
des pics à grand q (cf. 3.6.1.4).
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Les spectres GIWAXS aux diﬀérentes températures présentés sur la ﬁgure 4.59 permettent de
visualiser l'évolution structurale des nanoparticules au cours du recuit.
A la diﬀérence des trois échantillons précédents, les évolutions sur le Co sont plus diﬃciles à
observer du fait de la plus forte composition en Ag (43%) et de la petite taille des domaines.
Cependant, l'analyse de l'évolution en température indique que (Figure 4.59) :
• le pic de diﬀusion en q1 caractéristique de l'Ag se décale et s'aﬃne (Tableau 4.23) atteignant
quasiment la valeur de l'Ag massif fcc, ce qui est caractéristique d'un vieillissement 2 très si-
milaire à celui observé sur l'échantillon de nanoparticules monométalliques d'Ag donné comme
référence (Figure 4.43).
• des contributions nouvelles en q3, q4, et q4b émergent du fond à 200C . Elles sont proches des
positions caractéristiques des réﬂexions de Bragg de l'Ag massif fcc ((220), (311), et (222)) et
sont signiﬁcatives d'une transition vers un ordre cristallin de l'Ag.
• le pic de diﬀusion en q2 devient de plus en plus marqué, ce pic contenant une contribution
d'Ag qui semble évoluer davantage avec la température par rapport à celle de Co.
Figure 4.60  (a) Spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 à RT, et lors du recuit à
200C. (b) Décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS à 200C. La somme des
diﬀérentes lorentziennes (en gris) est représentée en vert.
La restructuration de l'Ag s'eﬀectue à 200C (Figure 4.60), puis à 400C (Figure 4.62) révélant
respectivement : d'abord une mise en ordre associée à la coalescence dynamique forte entre particules
(Tableau 4.22), puis une réorganisation morphologique et structurale sans coalescence supplémen-
taire. A 300C (ﬁgure 4.61), aucune variation d'intensité signiﬁcative n'est observée pour les pics
de diﬀusion de l'Ag (en q1, q3, et q4), et leurs largeurs à mi-hauteur sont inchangées (Tableau
4.23). L'organisation structurale des domaines d'Ag n'évoluant pas, l'évolution du pic en q2 est
principalement attribuable aux atomes de Co. Comme la taille moyenne des particules à 300C
est comparable à celle à 200C, les variations observées indiquent un réarrangement atomique des
domaines de Co qui s'accentue à 400C. Néanmoins, aucune autre contribution d'ordre supérieur
de type fcc ou hcp n'est constatée.
2. Le terme de vieillissement est employé pour dénommer l'évolution des particules d'un état métastable vers un
état d'équilibre au cours du temps [271]. Cette transition peut éventuellement être activée thermiquement.
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Figure 4.61  Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 à 200C et
300C. (b) Décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS à 300C. La somme des
diﬀérentes lorentziennes (en gris) est représentée en vert.
Figure 4.62  (a) Comparaison des spectres GIWAXS des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 à 300C et
400C. (b) Décomposition en courbes lorentziennes du spectre GIWAXS à 400C. La somme des
diﬀérentes lorentziennes (en gris) est représentée en vert.
Les mesures de diﬀusion anomale au seuil K du Co conﬁrment cette interprétation. En eﬀet, les
spectres A-GIWAXS à 200C et à 400C (Figure 4.63) indiquent clairement que les contributions
en q3 et q4 correspondent uniquement à des contributions d'Ag pur. L'évolution de ces pics, combinée
à celle du pic en q1, indiquent une restructuration des domaines d'Ag qui se stabilise lors du recuit
à 300C. En ce qui concerne les domaines de Co, une évolution très nette est mise en évidence
entre 200C et 400C sur la position principale du Co en q2, ce qui est proche du comportement
de l'échantillon de Co pur de référence (Figure 4.43 (a)).
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4.3.3 Recuit des nanoparticules Ag/Co : Ê Ag0.4/Co0.6
Figure 4.63  Spectres A-GIWAXS à six énergies sous le seuil K du Co des nanoparticules
Ag0.4/Co0.6 lors du recuit (a) à 200C et (b) à 400C. Sur ces spectres A-GIWAXS le signal
de diﬀusion du substrat n'est pas soustrait contrairement aux spectres GIWAXS.
Conﬁguration chimique des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 lors du recuit jusqu'à 400C
Le recuit jusqu'à 400C des nanoparticules Ag0.4/Co0.6 de 2nm élaborées par dépôts successifs
du Co puis de l'Ag entraîne la formation de nanoparticules plus grosses, d'une taille de l'ordre de
3.1 nm en raison des eﬀets conjugués des processus de coalescence dynamique et de mûrissement
d'Ostwald. Au cours du recuit, les nanoparticules Ag0.4/Co0.6 conservent une conﬁguration chimique
ségrégée, avec la présence de domaines monométalliques de Co et d'Ag, et une réorganisation des
domaines d'Ag selon une structure fcc est observée. Les domaines de Co et d'Ag formés évoluent
indépendamment l'un de l'autre.
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4.3.4 Bilan : eﬀet du recuit sur la conﬁguration chimique des nanoparticules
AgCo
Le recuit thermique des diﬀérents échantillons étudiés démontre que pour des nanoparticules
AgCo de 2 à 4 nm à température ambiante, et quelle que soit la conﬁguration chimique initiale,
la mobilité atomique apportée par la température conduit à la formation de nanoparticules bimé-
talliques plus grosses par des eﬀets de coalescence et de mûrissement d'Ostwald qui s'accompagnent
de réorganisations structurales et d'une démixtion des métaux avec une coexistence de domaines
monométalliques d'Ag et de Co sous forme de particule Janus ou éventuellement Janus-like entourée
d'Ag lorsque la taille et la composition des particules le permettent. Néanmoins, il est possible que
même dans le cas des particules Janus, l'Ag décore partiellement le domaine de Co en occupant
certains sites de surface préférentiels [142],[270].
Pour les particules de conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) (20≤[Ag]≤30%) à température am-
biante, la ségrégation de surface de l'Ag n'est pas maintenue au cours du recuit, et un regroupement
des atomes d'Ag sous forme de domaines est observé. Pour les nanoparticules initialement Janus
ou constituées de plusieurs domaines monométalliques d'Ag et de Co ([Ag]∼ 40%), la séparation de
phase des métaux persiste au cours du recuit. Alors qu'au cours de la croissance la composition en
Ag des particules, couplée au mode de croissance, a un rôle certain sur l'état de ségrégation de l'ar-
gent, son rôle est moindre au cours du recuit. Pourtant, dans la littérature, les travaux théoriques
mettent en évidence le rôle de la composition sur l'état de ségrégation de l'Ag en température.
En particulier, pour des compositions en Ag inférieure à 60%, comme c'est le cas des échantillons
étudiés, les simulations par dynamique moléculaire entre 450K et 650K (soit 175C à 375C)
de I. Parsina et al. [136] sur des particules de petite taille (< 2.5 nm), prévoient uniquement une
ségrégation de surface de l'Ag sous la forme de particule c÷ur-coquille (Co-Ag). De plus, les études
par dynamique moléculaire à 500K (225C) de W. Qiang et al. [140] sur des particules de 2 nm
n'indiquent pas non plus une démixtion des métaux de type Janus ou Janus-like pour les faibles
compositions en Ag. Pour une composition en Ag de 40%, une conﬁguration onion-like avec une
couche superﬁcielle d'Ag et un c÷ur d'Ag est observée, et pour des compositions plus faibles, le
c÷ur de la particule se dépeuple en Ag et la conﬁguration est de type c÷ur-coquille (Co-Ag).
Ces diﬀérences avec nos résultats peuvent provenir de plusieurs facteurs qui ne sont pas considérés
dans le cas des calculs théoriques : l'eﬀet de taille car les particules étudiées sont plus grosses (3
à 6.5 nm), l'eﬀet de troncature sur le substrat et les interactions métal-support car les particules
sont supportées, et enﬁn les processus de coalescence et de mûrissement d'Ostwald. Expérimentale-
ment, la conﬁguration Janus a d'ailleurs été observée par C. Langlois et al. [78] pour le système
AgCu, proche du système AgCo, après recuit à 550C de nanoparticules de faibles compositions
en Ag ([Ag]∼35%). Les particules de 15 nm avant recuit, puis de 50 nm après recuit, évoluent d'une
conﬁguration chimique c÷ur-coquille (Cu-Ag) ou multi-domaines, vers une conﬁguration Janus. La
conﬁguration Janus a aussi été observée par R. Sachan et al. pour des particules AgCo de 50 nm
à 150 nm à l'équicomposition et sans avoir recours à un recuit des échantillons [151] (cf. 1.4, page
71). Dans le cas des nanoparticules AgCo étudiées dans ce travail de thèse, la conﬁguration Janus
est observée pour de plus petites tailles : dès 5 nm.
Finalement, la séparation de phase de l'Ag et du Co dans les nanoparticules AgCo après recuit à
300C ou 400C suggère que le coût énergétique associé à la formation de liaisons hétéroatomiques
Ag-Co est plus fort que celui lié à la présence d'atomes de Co en surface des particules, malgré la plus
forte énergie de surface du cobalt comparativement à l'Ag. De plus, les conﬁgurations chimiques
Janus, ou multi-domaines monométalliques observées à RT pour les modes de dépôt Ag/Co et
Ag&Co pour 40% d'Ag, et qui sont globalement stables en température, suggèrent que dans le cas
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des dépôts Co/Ag, la migration des atomes de Co en subsurface ou au c÷ur des particules est un
processus hors équilibre engendré par le mode de croissance.
Figure 4.64  Représentation schématique et synthétique des conﬁgurations chimiques les plus




Objectifs de l'étude :
Les objectifs principaux de ce travail de thèse étaient d'étudier :
• le rôle de l'eﬀet de conﬁnement à petite taille sur la morphologie, la structure, et l'état de
mélange ou de ségrégation des métaux des nanoparticules AgCo supportées de 2 à 7 nm, alors
que ce système bimétallique est totalement immiscible dans les matériaux massifs.
• les mécanismes de croissance et les blocages cinétiques éventuels qui inﬂuencent la conﬁgura-
tion chimique des particules en fonction des modes de croissance.
• la stabilité ou l'instabilité de la structure et de la conﬁguration chimique de ces nanoparticules
AgCo lors de recuits, et d'éventuelles transitions activées thermiquement.
Méthode d'élaboration et méthodes d'analyses employées :
Pour ce faire, les nanoparticules étudiées ont été élaborées par voie physique à l'aide d'une
méthode d'évaporation puis de condensation sous ultravide sur un substrat amorphe C/SiO2/Si.
Les très faibles vitesses de dépôts de cette méthode (∼ 1.0 1014 à 1.0 1015 at.cm-2.h-1) permettent
au système de se relaxer et de limiter les blocages cinétiques aﬁn de s'approcher des conditions
d'équilibre thermodynamique, même si les eﬀets de troncature du support sur les nanoparticules et
les interactions métal-support peuvent néanmoins inﬂuencer la stabilité du système.
Aﬁn d'étudier le rôle de la diﬀérence des énergies de surface de l'Ag et du Co et de l'énergie de
paires hétéroatomiques moins négative par rapport à celles des paires homoatomiques [136] sur la
ségrégation des métaux en croissance, diﬀérents modes de dépôts à température ambiante ont été
réalisés : des dépôts simultanés et des dépôts successifs de l'Ag puis du Co, et aussi du Co puis de
l'Ag.
Le suivi en temps réel au cours de la croissance des nanoparticules et de leur recuit thermique
a été eﬀectué par diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles en géométrie d'incidence
rasante, aussi bien en condition non-anomale qu'en condition anomale, pour étudier les évolutions
morphologiques, structurales, et de conﬁguration chimique des agrégats AgCo supportés. La sélec-
tivité chimique apportée par la diﬀusion anomale a fourni des informations supplémentaires sur l'état
de mélange ou de ségrégation des métaux, qui ont permis de compléter, de conforter ou d'exclure
des hypothèses établies à partir des mesures de diﬀusion des rayons X non-anomale. En théorie,
les mesures de diﬀusion anomale permettent d'extraire l'ensemble des facteurs de structure partiels
associés aux diﬀérents types de paires atomiques présentes dans les particules (Ag-Ag, Co-Co, et Ag-
Co). Cependant, à ces petites tailles, les eﬀets anomaux sont faibles et se conjuguent à de nombreux
autres eﬀets dépendants de l'énergie qui complexiﬁent l'analyse quantitative des mesures. L'ex-
ploitation des résultats est très dépendante des conditions d'acquisition des données. Des réglages
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expérimentaux spéciﬁques et une statistique de mesure élevée sont essentiels. De plus, une procé-
dure d'analyse spéciﬁque qui permet de dissocier les variations d'énergie liées à l'eﬀet anomal des
autres eﬀets d'énergie dans les spectres A-GIWAXS est nécessaire, mais reste néanmoins diﬃcile
à maîtriser du fait des faibles quantités de matière étudiées, de la petite taille des objets, et de la
forte diﬀérence des numéros atomiques de l'Ag et du Co. Il serait intéressant d'eﬀectuer des mesures
A-GIWAXS sur des nanoparticules bimétalliques bien connues avec diﬀérents contrastes en Z, dif-
férentes tailles, diﬀérentes conﬁgurations chimiques, et pour des seuils d'absorption X de plus haute
énergie que celui du Co, aﬁn d'évaluer les conditions à partir desquelles l'analyse quantitative des
mesures A-GIWAXS est systématiquement satisfaisante.
Etant donné la taille des particules étudiées, il a donc été essentiel de confronter les résultats des
mesures A-GIWAXS, GIWAXS et GISAXS à des simulations numériques et à d'autres méthodes
d'analyse telles que les mesures TEM en mode conventionnel et l'imagerie HAADF, qui ont apporté
des informations locales, à l'échelle d'une particule, sur la morphologie et sur l'état de mélange ou
de ségrégation des métaux.
Résultats :
Les résultats de cette étude sur les nanoparticules AgCo de faibles compositions en Ag (≤40%)
ont démontré le rôle majeur de la composition et du mode de dépôt sur l'état de ségrégation des
nanoparticules AgCo de 2 nm à 4 nm à température ambiante. Pour de très faibles compositions en
Ag (≤20%), l'Ag ségrège préférentiellement sous la forme d'une couche en surface d'un domaine de
Co pour les dépôts simultanés des métaux et les dépôts successifs Ag puis Co. Pour une composition
en Ag de l'ordre de 40%, l'Ag ségrège sous forme de domaines pour les dépôts simultanés et les dépôts
successifs Co puis Ag, et une coexistence de domaines monométalliques d'Ag et de Co est observée
dans les particules, soit sous forme de particules Janus, soit sous forme de particules multi-domaines.
Dans le cas des dépôts successifs Ag puis Co, de fortes compositions en Ag ont pu être explorées
en début de dépôt : elles indiquent que, pour ce mode de croissance, l'occupation de l'ensemble des
sites de surface par l'Ag est maintenue même à de plus fortes compositions en raison de la présence
d'un domaine d'argent déjà formé et de la migration des atomes de Co en subsurface ou au c÷ur
de ces particules préformées.
Le recuit des diﬀérents échantillons a démontré que des eﬀets de coalescence dynamique et de
mûrissement d'Ostwald entraînent une augmentation de la taille des particules jusqu'à 7 nm. De
plus, pour les particules présentant une ségrégation sous forme de domaines monométalliques jux-
taposés d'Ag et de Co à température ambiante, cette conﬁguration est préservée en température.
Par contre, les particules qui avaient une conﬁguration chimique c÷ur-coquille (Co-Ag) évoluent, un
regroupement des atomes d'Ag sous la forme de domaines est observé. L'ensemble des échantillons
présente ﬁnalement une conﬁguration chimique démixée de type Janus lors du recuit à 300C, ou
éventuellement Janus-like quand la taille et la composition des particules le permettent. Une mise
en ordre et une réorganisation structurale de l'Ag selon une structure fcc est observée. Selon la taille
des domaines de Co et la quantité d'Ag, la réorganisation du Co diﬀère. Pour une conﬁguration
chimique c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille complète, le c÷ur de Co, initialement contraint
par l'Ag à température ambiante et d'une taille de 5 nm à 300C, se réorganise selon une structure
fcc. En revanche, pour une coquille d'Ag initialement incomplète à température ambiante, le recuit
à 300C, entraîne l'apparition de la phase hcp du Co si les domaines de Co ont une taille supérieure
à environ 4 nm. Ces observations ont mis en évidence un phénomène de blocage cinétique dû à la
présence d'une couche complète d'argent en surface. Enﬁn, pour la conﬁguration Janus ou multido-
maines à température ambiante, le recuit des nanoparticules Ag/Co entraîne seulement une légère
réorganisation des domaines de Co initialement amorphes, mais aucune structure de type fcc ou
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hcp n'est observée car les domaines de Co restent très petits (<3 nm). Il serait alors opportun d'é-
tudier le comportement en température de nanoparticules Ag/Co de plus grandes tailles. En eﬀet,
dans l'hypothèse où ces particules présenteraient aussi une conﬁguration Janus ou multi-domaines
monométalliques à température ambiante, et donc un c÷ur de Co faiblement contraint par l'Ag, il
serait intéressant d'observer si la phase hcp du Co apparaîtrait aussi lors du recuit.
Comparaison avec les études ex-situ :
Ces résultats obtenus pour l'étude in-situ des nanoparticules AgCo peuvent être confrontés à
certains résultats de thèse de Z. Kataya (2013) [26] pour des nanoparticules de 3.0 à 3.5 nm avec
une composition en Ag de 30% et élaborées par dépôts simultanés et dépôts successifs de l'Ag (c÷ur
Ih de 2.5 nm) puis du Co, qui ont été étudiées ex-situ après exposition à l'air. Pour ces deux types
d'échantillons, les mesures GIWAXS et HRTEM indiquent la présence d'un domaine central d'Ag
entouré d'îlots de Co métalliques et de Co oxydé (CoO). Contrairement aux échantillons étudiés in-
situ, les échantillons exposés à l'air présentent alors une ségrégation du Co en surface d'un domaine
d'Ag. Malgré la faible composition en Ag, l'Ag ne forme pas une couche mais un domaine. Pourtant,
pour les échantillons étudiés in-situ, il a été montré que dans le cas du dépôt d'atomes de Co sur
des c÷urs d'Ag icosaédriques de 1.5 nm à 3 nm, les atomes de Co ne restent pas en surface des
c÷urs d'Ag mais migrent soit en subsurface soit au c÷ur de la particule. Ces diﬀérents résultats
suggèrent alors que l'aﬃnité du Co avec les atomes d'oxygène conduit à une migration du cobalt vers
la surface des nanoparticules lors de l'exposition à l'air, ce qui modiﬁe la conﬁguration chimique du
système. Par conséquent, les nanoparticules Co/Ag et Ag&Co (≤30%) qui présentent initialement
une conﬁguration c÷ur-coquille (Co-Ag) avec une coquille d'Ag d'une monocouche au maximum
sous ultravide, évoluent vers une conﬁguration avec un c÷ur d'Ag entouré d'îlots de Co partiellement
oxydés après exposition à l'air. Une coquille d'Ag d'une monocouche n'est donc pas suﬃsante pour
éviter l'oxydation des nanoparticules AgCo dans cette gamme de taille.
Perspectives :
Aﬁn d'étudier le rôle de la composition sur l'état de ségrégation de l'Ag sous forme de couches
ou sous forme de domaines pour les dépôts simultanés et pour le dépôt d'Ag sur des c÷urs de Co,
il serait nécessaire d'étendre l'étude à des compositions plus riches en Ag. L'inﬂuence de la taille
des c÷urs de Co sur l'état de ségrégation de l'Ag pour les dépôts Ag/Co pourrait être étudiée. Il
serait aussi intéressant de réaliser des croissances en température aﬁn d'étudier si la conﬁguration
Janus observée lors du recuit à 300C pourrait être obtenue en croissance. Néanmoins, étant donné
la diﬀérence des taux de nucléation de l'Ag et du Co ainsi que les processus de coalescence dy-
namique et de mûrissement d'Ostwald, il est diﬃcile d'obtenir des populations de nanoparticules de
taille comparable à celles à température ambiante, et de garantir une composition homogène pour
l'ensemble des particules de l'échantillon, ou même la formation de particules bimétalliques dans le
cas de dépôts successifs car la densité des particules élaborées en température est plus faible [26].
Enﬁn, le développement de méthodes numériques considérant les eﬀets du support [272], les eﬀets
de la cinétique de dépôt et de la température est essentiel à la compréhension des processus de diﬀu-
sion des particules sur le substrat, des mécanismes de croissance, et des évolutions morphologiques,








Figure A.1  Structures cristallographiques basées sur une maille cristalline fcc et ordonnées




Corrections géométriques des mesures
GIWAXS avec le détecteur ponctuel
Les surfaces des échantillons étudiés ont une dimension de 10mm x 10mm. En géométrie
d'incidence rasante, la surface irradiée des échantillons est grande. L'intensité diﬀusée mesurée
correspond alors à la diﬀusion d'un "bâtonnet" (ﬁgure B.1). Dans cette étude, la longueur du "bâ-
tonnet" dans la direction "x" est égale à la longueur totale de l'échantillon (10mm) car l'angle d'in-
cidence est faible (µ ≤ 0.2), et la largeur dans la direction "y" dépend de la focalisation du faisceau
qui est de l'ordre 100µm. Bien que la position de l'échantillon soit inchangée pendant l'acquisition
des mesures GIWAXS, l'angle solide de collection du détecteur varie au cours de son déplacement en
fonction de l'angle de diﬀusion. Pour un détecteur ponctuel, selon la distance échantillon-détecteur
et la surface de détection, la portion du "bâtonnet diﬀusant" vue par le détecteur peut évoluer avec
l'angle de détection, et engendrer des variations de l'intensité collectée aux diﬀérents angles.
Figure B.1  Représentation schématique de la conﬁguration de la détection de l'intensité diﬀusée
à l'aide d'un détecteur ponctuel au cours de son balayage selon l'angle δ parallèlement au plan de
l'échantillon.
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BLa ﬁgure B.1 indique par exemple la projection de la largeur des fentes (Lf ) du détecteur ponctuel
pour deux angles δ1 et δ2 (δ1< δ2) sur la surface de l'échantillon. En δ1, la projection des fentes est
plus large que la longueur de l'échantillon (trait rose) si bien que la totalité du bâtonnet diﬀusant
est visible par le détecteur. C'est la taille de l'échantillon l qui limite la taille du bâtonnet lorsque
l < l1 + l2. En δ2, seule une portion du bâtonnet diﬀusant est visible par le détecteur. La proportion
de l'intensité diﬀusée qui est collectée en δ1 est donc plus grande qu'en δ2.
L'intensité totale reçue par l'échantillon constitue l'intensité de référence, et un facteur correctif
(corr(δ)) permet de renormaliser l'intensité détectée par rapport à l'intensité de référence.
Corrections de l'intensité mesurée :
Aﬁn de corriger ces eﬀets géométriques sur les mesures GIWAXS, deux paramètres doivent être
pris en compte :
1. Il s'agit d'abord de déterminer la proportion du bâtonnet diﬀusant qui est visible par le dé-
tecteur en fonction de l'angle de diﬀusion aﬁn de déterminer la correction purement géométrique.
2. Il est ensuite intéressant de considérer l'inhomogénéité spatiale du faisceau qui illumine l'échan-
tillon et d'ajouter cet eﬀet à la correction géométrique. Il s'agit alors de déterminer l'intensité
incidente reçue par la portion du bâtonnet diﬀusant qui est visible par le détecteur. L'intensité
reçue dépend de la position de l'échantillon dans le faisceau, et elle est déterminée grâce à la
mesure du proﬁl d'intensité du faisceau.
1. Correction purement géométrique
Soit Lf la largeur des fentes du détecteur ponctuel, la projection des fentes L
′
f (= |l1 − l2|) sur








l1,2 = ± Lf
2 sin(δ)
(B.2)
A chaque angle δ, il s'agit alors de comparer la longueur L
′
f par rapport à la longueur de l'échan-
tillon l :
• Si L′f ≥ l, le détecteur intercepte la totalité de l'intensité diﬀusée par le bâtonnet diﬀusant.
Aucune correction n'est nécessaire, c'est à dire que le facteur de correction à appliquer est
égal à 1.
• Si L′f < l, seule une portion de l'intensité diﬀusée par l'échantillon est collectée par le détecteur.










La ﬁgure B.3 (a) représente l'évolution de 1corrgeo(δ) (en vert) en fonction de l'angle δ, et permet
de visualiser la chute de la portion du bâtonnet visible par le détecteur ponctuel à partir d'un angle
de diﬀusion de l'ordre de 30pour un angle d'incidence de 0.2. Cet eﬀet géométrique entraine une
atténuation de l'intensité mesurée qu'il est essentiel de corriger.
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B2. Inhomogénéité spatiale de l'intensité reçue par l'échantillon
La distribution spatiale de l'intensité du faisceau X sur l'échantillon dépend de la position de
l'échantillon dans l'axe du faisceau. Lorsque l'échantillon est aligné au centre du faisceau dans la
direction z qui est perpendiculaire au plan de la surface de l'échantillon, l'intersection de l'échantillon
avec le faisceau est uniquement fonction de l'angle µ.
Le proﬁl du faisceau Iprofil(z) dans la direction "z" est présenté sur la ﬁgure B.2 (b). Il est obtenu
en eﬀectuant la dérivée de la courbe d'intensité de la ﬁgure B.2 (a). Cette dernière est mesurée
à l'aide du détecteur ponctuel positionné dans l'axe du faisceau direct au cours du balayage de
l'échantillon dans la direction "z" de part et d'autre du faisceau. Les projections (l1 et l2) des
extrémités de la largeur des fentes du détecteur ponctuel sur l'échantillon correspondent aux côtes
z1 et z2, la proportion de l'intensité interceptée par l'échantillon, et visible par le détecteur, serait
l'aire hachurée en bleu clair B.2 (b). La relation entre l1,2 et z1,2 est :
z1,2 = l1,2 sin(µ) + z0 (B.4)
où z0 est la côte en "z" au centre du faisceau.
Figure B.2  (a) Evolution de l'intensité collectée par le détecteur ponctuel dans l'axe du faisceau
direct au cours du balayage en z de l'échantillon à travers le faisceau. (b) Proﬁl du faisceau X dans
la direction "z" obtenu à partir de la dérivée de la courbe (a).
Or, dans le cas des mesures GIWAXS, les projections l1 et l2 évoluent avec l'angle de balayage
δ et par conséquent les côtes z1 et z2 aussi. Finalement, l'expression du facteur de correction avec






Iprofil(z) dz = [I(z2)− I(z1)] (B.5)
269
BFigure B.3  (a) Evolution de la proportion de l'intensité collectée par le détecteur ponctuel en
fonction de l'angle de diﬀusion δ pour une surface de détection de 5mm x 5mm, et un angle
d'incidence µ de 0.2par rapport à la surface de l'échantillon de 10mm x 10mm, dans le cas d'un
calcul purement géométrique (en vert) et en considérant la distribution spatiale de l'intensité reçue
sur l'échantillon (en bleu). (b) Spectres GIWAXS corrigé (en bleu) et non corrigé (en noir) d'un
échantillon de nanoparticules monométalliques d'Ag en fonction de l'angle de diﬀusion à 7.7 keV.
Au cours des mesures de diﬀusion aux grands angles, l'angle µ est ﬁxe si bien que l'illumination
de l'échantillon est inchangée. En revanche, au cours des mesures de réﬂectivité l'angle µ varie, il
est donc nécessaire de calculer les variations de la distribution spatiale de l'intensité du faisceau X
sur l'échantillon à chaque angle µ aﬁn de corriger les mesures de l'intensité réﬂéchie.
La ﬁgure B.3 (a) représente l'évolution de 1corr(δ) (en bleu) en fonction de l'angle δ, et permet
d'observer l'eﬀet de la considération de l'inhomogénéité du faisceau par rapport à la correction
purement géométrique (en vert). De plus, la ﬁgure B.3 (b) permet de quantiﬁer l'eﬀet des correc-
tions apportées grâce au facteur corr(δ) sur les mesures GIWAXS à 7.7 keV d'un échantillon de
nanoparticules monométalliques d'Ag d'une taille moyenne de 2.5 nm.
Lorsque les mesures sont réalisées à l'aide d'un détecteur bidimensionnel, la surface de détection
peut être assez grande pour collecter l'intégralité de l'intensité diﬀusée par l'ensemble du bâtonnet,
si bien que cette correction n'est alors pas nécessaire, cependant d'autres eﬀets géométriques sont à
considérer (cf. Annexe C).
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Annexe C
Corrections géométriques des mesures
GIWAXS avec le détecteur
bidimensionnel
Figure C.1  (a) Schéma d'un diagramme de Debye-Scherrer d'une diﬀusion de poudre. La bande
rose, qui n'est pas à l'échelle, représente un proﬁl selon l'angle δ.(b) Schéma du diagramme de
Debye-Scherrer sur une gamme en angle δ et γ plus restreinte. Le détecteur bidimensionnel (XPAD
S140) (rectangle bleu) utilisé pour certaines mesures de cette étude est représenté schématiquement
et à l'échelle dans le cas d'une distance entre l'échantillon et le détecteur de 500mm. Le bande rose
symbolise la bande d'intégration qui est utilisée pour reconstruire un proﬁl de l'intensité diﬀusée
I(δ) à partir des images bidimensionnelles collectées. La largeur d'intégration est de 50 pixels telle
que 0.2<γ<1.0.
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CEﬀet de la courbure des anneaux de diﬀusion et de la planéité du détecteur
La mesure de l'intensité aux grands angles est eﬀectuée selon un proﬁl rectiligne sans considérer
les variations de la courbure des anneaux en fonction de l'angle de diﬀusion comme indiqué sur
la représentation schématique d'anneau de diﬀusion de Debye-Scherrer (Figure C.1). Étant donné
la surface importante de détection du détecteur bidimensionnel, ces variations de courbure doivent
être quantiﬁées puisqu'elles peuvent aﬀecter les proﬁls GIWAXS à cause :
1. de variations du rayon des anneaux de diﬀusion avec l'angle δ, et donc de variations de la
proportion de l'intensité collectée pour chaque anneau en fonction de l'angle δ
2. d'élargissements des pics de diﬀusion dus à l'approximation δ = 2θ
1. Variations de la portion de l'intensité reçue
La ﬁgure C.2 représente le ratio théorique (Isection droite(δ)/Ianneau(δ)) associé à la portion de
l'intensité qui serait interceptée par le détecteur si l'anneau avait une courbure nulle par rapport
à celle réellement reçue pour un anneau de diﬀusion. Ce ratio est calculé en fonction de l'angle δ
pour diﬀérentes largeurs d'intégration en γ allant de 1à 5 (γ = [0, 1], [0, 2],...,[0, 5]).
Quelque soit la largeur en γ, à δ=90, le rayon de l'anneau de diﬀusion est le plus grand et peut
être considéré comme "inﬁni". L'eﬀet de courbure est négligeable, le ratio Isectiondroite(δ)/Ianneau(δ)
atteint son maximum et est très proche de 1. Pour des angles de diﬀusion compris entre 20et
110qui correspondent aux conditions de mesure, le ratio est toujours supérieur à 98% si bien que
les variations d'intensités associées au dispositif de mesure sont négligeables. En particulier, pour
les mesures GIWAXS, la bande d'intégration d'une largeur de 50 pixels en γ est telle que 0.2<γ<
1.0, et correspond donc à la courbe bleue pour laquelle les eﬀets sont les plus faibles (pertes <
99.988%).
Figure C.2  Evolution du rapport Isection droite(δ)/Ianneau(δ) en fonction de l'angle δ pour dif-
férentes largeurs de la bande d'intégration en γ : γ = [0, 1] (bleu), γ = [0, 2] (vert), γ =
[0, 3] (rouge), γ = [0, 4] (cyan), γ = [0, 5] (violet).
2. Elargissement des pics de diﬀusion
La ﬁgure C.3 représente l'élargissement des raies provoqué par la courbure des anneaux de diﬀusion
en fonction de l'angle δ et à l'intégration en γ dans l'approximation δ = 2θ.
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CFigure C.3  Elargissement des pics de diﬀusion en fonction de l'angle δ pour diﬀérentes largeurs
de la bande d'intégration en γ : γ = [0, 1] (bleu), γ = [0, 2] (vert), γ = [0, 3] (rouge), γ =
[0, 4] (cyan), γ = [0, 5] (violet). La distance échantillon-détecteur est de 500mm.
Pour une bande d'intégration en γ allant de 0 à 1et une plage en δ comprise entre 20et
110(courbe bleue), l'élargissement maximum est obtenu à l'angle δ=20et est de l'ordre de
0.02soit environ 0.027 nm−1. Cet élargissement est négligeable (moins de 3%) par rapport à la
largeur à mi-hauteur des pics de diﬀusion des nanoparticules qui est supérieure à 1 nm−1. Il n'est
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Organisation et ségrégation lors de la formation de nanoalliages d'AgCo étudiés par
diﬀusion aux petits et aux grands angles et eﬀet anomal
Ce travail de thèse a pour objectif d'étudier les rôles de la taille, de la composition et de la cinétique
de croissance sur la morphologie, la structure, et l'état de mélange de l'argent et du cobalt dans
des nanoparticules bimétalliques supportées AgCo. Dans ce but, des mesures in-situ et en temps réel
par diﬀusion des rayons X aux petits et aux grands angles en géométrie d'incidence rasante, et en
condition anomale, ont été eﬀectuées au cours de la croissance des nanoparticules AgCo dans des con-
ditions de dépôt simultané ou successif des métaux. Des recuits ont ensuite été réalisés aﬁn d'étudier
la stabilité des structures obtenues à température ambiante, et d'observer d'éventuelles transitions
activées thermiquement. Pour l'ensemble des modes de dépôt, les nanoparticules (dans une gamme
de taille comprise entre 2 et 7nm) présentent une conﬁguration chimique ségrégée. Pour des dépôts
successifs de Co puis d'Ag, les nanoparticules sont constituées d'un (ou plusieurs) domaine(s) d'Ag
juxtaposé(s) à un domaine de Co, tandis que pour un dépôt d'Ag puis de Co les particules présentent
une conﬁguration de type c÷ur-coquille (Co-Ag). Pour les dépôts simultanés, la conﬁguration c÷ur-
coquille est obtenue à très faible composition en Ag (≤20%), au-delà la conﬁguration multidomaines
monométalliques est observée. Quelle que soit la conﬁguration initiale, le recuit conduit à une sépa-
ration de phase des métaux sous forme de particules Janus et à des réorganisations structurales.
Mots clés : nanoparticule, AgCo, c÷ur-coquille, Janus, GIWAXS, GISAXS, diﬀusion anomale
Organization and segregation during the growth of AgCo nanoalloys studied by
small and wide angle scattering and anomalous eﬀect
The aim of this work is to study the role of size, composition and growth kinetic conditions on the
morphology, the structure and the chemical conﬁguration of AgCo bimetallic supported nanoparticles.
Thus, in-situ and in real-time anomalous grazing incidence small and wide angle X-ray scattering
measurements were performed during AgCo nanoparticles growth. Two types of growth conditions were
studied : simultaneous or successive deposition of the two metals. Samples were also annealed to study
the stability of the structures observed at room temperature, and to investigate if structural transitions
occur due to thermal activation. For all kind of deposition modes, the nanoparticles (in a size range
between 2 and 7 nm) exhibit a segregated chemical conﬁguration. For the deposition of Co followed by
Ag deposition, the nanoparticles are constituted of one (or several) Ag domain(s) juxtaposed with a
Co domain, whereas for Ag deposition followed by Co deposition, the nanoparticles present a (Co-Ag)
core-shell conﬁguration. For simultaneous depositions and Ag poor compositions (≤20%), the core-
shell conﬁguration is obtained. For richer compositions, the multidomain conﬁguration is observed.
Whatever the initial conﬁguration, annealing leads to a phase separation of the two metals towards
Janus particles and some structural reorganizations occur.
Keywords : nanoparticle, AgCo, core-shell, Janus, GIWAXS, GISAXS, anomalous scattering
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